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1 Einleitung 
1.1 Korrosionsschutz durch Beschichtungen und Überzüge: Bedeutung, 
Trends und Herausforderungen 
 
Die Korrosion technischer Gebrauchsmetalle ist ein industrielles Problem mit großer 
volkswirtschaftlicher Bedeutung. Dies konnte zuletzt am Ende der 90er Jahre zum 
wiederholten Male in einer Studie in den USA nachgewiesen werden, in der die Folgekosten 
der Korrosion in verschiedenen Bereichen des täglichen Lebens untersucht wurden [1]. 
Hierbei konnte aufgezeigt werden, dass nahezu alle Bereiche, in denen metallische 
Werkstoffe eingesetzt werden, durch signifikante Korrosionsprobleme und deren Kosten 
betroffen sein können. Die Vielfalt betroffener Bereiche wird schon allein an den für die 
Studie repräsentativ ausgewählten Industriebereichen deutlich (Tabelle 1-1). Der allgemeinen 
Öffentlichkeit ist dabei in der Regel nicht bewusst, dass diese Technologien in erheblichem 
Maße von der Verwendung korrosionsbeständiger Werkstoffe abhängen. Diese Aussage hat 
auch heute noch unbegrenzte Gültigkeit, insbesondere auch für neue Zukunftstechnologien, 
wie z.B. die CO2-Speicherung, Brennstoffzellen, Erneuerbare Energien, die Anwendung 
Ionischer Flüssigkeiten, Leichtbauwerkstoffe oder die Medizintechnik. Zu all diesen neuen 
Technologien konnte in einer eigenen Literaturstudie kürzlich eindrucksvoll die enorme 
Bedeutung der Korrosion für deren Umsetzung ermittelt werden [2]. 
Die in den USA über die in Tabelle 1-1 aufgelisteten Industriebereiche durchgeführte Studie 
ermittelte, dass in den Jahren 1999 – 2001 die Gesamtkosten der Korrosion über alle fünf 
genannten Bereiche 137,9 Milliarden US-Dollar pro Jahr betrugen [1]. Eine Extrapolation auf 
die gesamte US-Industrie ergab dann eine Summe von 275,7 US-Dollar pro Jahr, was 3,14% 
des Bruttoinlandsproduktes entspricht. Damit konnten frühere Studien bestätigt werden, die 
auch jeweils auf 3-4% des BIP gekommen waren (siehe Appendix A zu [1] und [3, 4]). Dieser 
Betrag spiegelt allerdings nur die direkten Kosten der Korrosion, wie z.B. den Ersatz von 
Anlagenteilen, wider. Indirekte Kosten durch Stillstandszeiten und Produktionsausfälle 
wurden in der US-Studie in grober Näherung noch einmal in derselben Größenordnung 
angesetzt, so dass insgesamt Korrosionskosten von 6% des BIP abgeschätzt wurden. 
Wenngleich für Europa keine entsprechende Studie vorliegt, so kann eine Äquivalenz zur US-
amerikanischen Industrie durchaus angenommen werden. Setzt man nur die 3,14% des BIP 
an, so ergeben sich für die Euro-Zone Korrosionskosten von etwa 250 Milliarden Euro. Ein 
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Vergleich mit dem Gesamtbudget der Europäischen Kommission im Jahre 2009 in Höhe von 
133,8 Milliarden Euro macht noch einmal die immense Bedeutung der Korrosion sichtbar. 
Tabelle 1-1: In einer US-Studie betrachtete, ausgewählte Industriebereiche, die von 
Korrosion betroffen sind (nach [1]) 
Industriebereich Von Korrosion betroffene Technologien 
Brücken 
Gas- und Öl-Fernleitungen 
Wasserwege und Häfen 
Lagerung und Entsorgung von Abfällen 
Flughäfen 
Infrastruktur 
Schienennetz 
Gasverteilung 
Trink- und Abwassersysteme 
Elektrische Energieverteilung 
Einrichtungen und Betriebsmittel 
Telekommunikationseinrichtungen 
Kraftfahrzeuge 
Schiffe 
Flugzeuge 
Schienenfahrzeuge 
Transport 
Gefahrguttransporte 
Öl- und Gasförderung 
Bergbau 
Raffinerien 
Chemie, Petrochemie und Pharmazie 
Zellstoffe und Papier 
Landwirtschaft 
Lebensmittelherstellung 
Elektronik 
Ressourcengewinnung und 
Produktion 
Haushaltsgeräte 
Militär Staatliche Einrichtungen 
Lagerung radioaktiver Abfälle 
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Viele Korrosionsprobleme könnten durch einfache Anwendung des existierenden Wissens 
und der zahlreich etablierten Schutzverfahren bereits vermieden werden. Dies beginnt mit der 
fundierten Auswahl von für die jeweilige Anwendung geeigneten Werkstoffen, und reicht 
über Schutzmaßnahmen am Werkstoff bis hin zu Schutzmaßnahmen im Korrosionsmedium 
oder dem elektrochemischen Eingriff in das Korrosionsgeschehen. Insbesondere die 
Schutzmaßnahmen am Werkstoff, also der Korrosionsschutz durch Beschichtungen und 
Überzüge, haben dabei eine herausragende Bedeutung erlangt. Hierzu stellt die 
Oberflächentechnik als Querschnittsdisziplin eine Vielzahl an etablierten Verfahren bereit, die 
für zahlreiche Branchen, wie z.B. den Baubereich (außen und innen), die Automobilindustrie, 
den Flugzeugbau, die Druckindustrie, den Industrieanlagenbau, die Elektronik-, Informations- 
und Kommunikationstechnologien, die Energietechnik (insbesondere Solarenergie) oder auch 
die Optische Industrie von großer Bedeutung sind. So verzeichnete die Branche im Jahre 2007 
in Deutschland ein Produktionsvolumen von etwa 1,6 Mrd. Euro [5]. Im Vergleich zur 
gesamten Investitionsgüterindustrie verzeichnete die Oberflächentechnik dabei in den letzten 
Jahren einen überdurchschnittlichen Wachstumstrend. Die Fachabteilung Oberflächentechnik 
im VDMA geht aufgrund der steigenden internationalen Verflechtung langfristig von einer 
weiteren Erhöhung des Exportanteiles aus, so dass weitere Steigerungen der Produktion zu 
erwarten sind. 
 
Neue Technologien und Werkstoffe, aber auch neue Anforderungen bzw. ein stärkeres 
Bewusstsein hinsichtlich Umwelt- und Gesundheitsaspekten stellen die Oberflächentechnik 
aber auch immer wieder vor neue Herausforderungen, die durch geeignete Neuentwicklungen 
zu überwinden sind. Dabei bleiben insbesondere die Automobil- und die Luftfahrtindustrie 
wesentliche Treiber für Innovationen und Wachstum in der Oberflächentechnik. Investitionen 
in neue Modellreihen, wachsende Qualitäts- und Umweltanforderungen und eine zunehmende 
Verbreitung der Leichtbauweise sowie neue Fahrzeugkonzepte wirken hier als Schrittmacher 
für Innovationen. Die größte Herausforderung im Korrosionsschutz durch Beschichtungen 
und Überzüge besteht heute jedoch vor allem darin, über viele Jahre etablierte Verfahren 
aufgrund strikterer Umwelt- und Gesundheitsschutzbestimmungen durch neue Technologien 
ersetzen zu müssen. Das prominenteste Beispiel ist hier sicherlich der Ersatz von Chromaten, 
die als lösliche Verbindungen in wässrigen Systemen, als Konversionsbehandlung für 
Metalloberflächen oder auch in Form von Pigmenten in Lacken eingesetzt wurden [6, 7]. 
Andere Beispiele sind der Ersatz von bleihaltigen Pigmenten in Beschichtungen oder auch der 
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Ersatz Lösemittel-basierter Beschichtungssysteme durch Wasserbasis- oder 
Pulverbeschichtungen.  
Das Innovationspotential der Oberflächentechnik wurde im Jahre 2005 im Rahmen des 
Projektes Forschungsagenda Oberfläche intensiv untersucht [8]. Hierbei wurde eine Anzahl 
moderner Technologien identifiziert, für die ein größerer Forschungsbedarf besteht, darunter 
auch verschiedene nanotechnologische Verfahren (z.B. Self-assembled Monolayers „SAMs“, 
Sol-Gel-Systeme, Nanokomposite). Als allgemeine Entwicklungsziele wurden dabei 
selbstreinigende Oberflächen, Schutzschichten mit langer Lebensdauer sowie definierten 
tribologischen und mechanischen Eigenschaften und umweltschutzgerechte 
Beschichtungsmaterialien und Verfahren genannt. Durch die hier vorliegende Arbeit werden 
genau diese Forschungsansätze und Entwicklungsziele im Hinblick auf neuartige 
Korrosionsschutzschichten verfolgt. Sie soll durch die Anwendung nanotechnologischer 
Methoden neue Ansätze zum Korrosionsschutz von Metalloberflächen liefern und einen 
wesentlichen Beitrag zur nachhaltigen Innovation der Oberflächentechnik leisten, wobei 
Nachhaltigkeit hier für die Berücksichtigung der Wirtschaftlichkeit wie auch der 
Auswirkungen auf Natur und Gesellschaft steht.  
 
1.2 Chemische Nanotechnologie: Potenziale und Ansatzpunkte für 
neuartige Korrosionsschutzschichten 
 
Die Nanotechnologie wird allgemein als die Schlüsseltechnologie des 21. Jahrhunderts 
angesehen. Erste Ergebnisse und Entwicklungen aus der Welt der „Zwerge“ (nanos – 
griechisch: Zwerg) wurden dabei schon in den 70er Jahren präsentiert. Heute wird der 
Nanotechnologie bezüglich ihrer wirtschaftlichen Bedeutung sogar das Potential 
zugeschrieben, die Biotechnologie zu überholen und genauso profitabel zu werden wie die 
Informations- und Kommunikationstechnologien [9]. Vorhersagen über den Markt für 
nanotechnologische Produkte im Jahre 2015 belaufen sich nach einer aktuellen Studie der 
Europäischen Kommission heute bereits auf ein Volumen zwischen 1.000 und 2.500 
Milliarden US-Dollar [9]. Der nano.DE-Report 2009 des Bundesministeriums für Bildung 
und Forschung führt gar aus, dass aktuelle Marktprognosen für nanooptimierte Produkte von 
einer volkswirtschaftlichen Hebelwirkung der Nanotechnologie auf ein Weltmarktvolumen 
von bis zu 3 Billionen $ bis zum Jahr 2015 ausgehen. Dies entspricht ca. 15% der globalen 
Güterproduktion. Allein für den gesamten Bereich der Nanoelektronik wird für 2015 ein 
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Marktvolumen von 300 Milliarden US-Dollar prognostiziert [9]. Ein deutliches Wachstum 
wird aber auch für Nanomaterialien, und insbesondere für Nanopartikel, Nanoschichten und 
laterale Nanostrukturen erwartet. Ein Unsicherheitsfaktor bei allen Prognosen ist allerdings 
derzeit noch die Risikobewertung und damit verbunden die öffentliche Akzeptanz der 
Nanotechnologie, da diese generell einen bedeutenden Einfluss auf die Einführung neuer 
Technologien am Markt haben kann. Derzeit befassen sich laut nano.DE-Report jedoch 
bereits 750 Unternehmen in Deutschland in unterschiedlichen Stufen der 
Wertschöpfungskette mit der Entwicklung und Vermarktung nanotechnologischer Produkte, 
Verfahren und Dienstleistungen. Bei rund 80% der deutschen Nanotechnologieunternehmen 
handelt es sich dabei um kleine oder mittelständische Unternehmen. 
 
Nanotechnologie berührt nahezu alle Bereiche der Naturwissenschaften und Technik und 
erfordert die interdisziplinäre Zusammenarbeit von Physikern, Chemikern, Biologen, 
Ingenieuren und Medizinern. Gegenstand dieser Querschnittstechnologie ist die Herstellung, 
Untersuchung und Anwendung von funktionalen Strukturen, deren Abmessungen im Bereich 
unter 100 Nanometern liegen. Ein Nanometer ist der millionste Teil eines Millimeters, also 
10.000-mal kleiner als der Durchmesser eines Haares. Nanotechnologie ist insofern nicht ein 
einzelnes Konzept, sondern sie ist vielmehr eine Sammlung verschiedener Technologien und 
Ansätze, welche alle die physikalischen, biologischen und chemischen Eigenschaften auf der 
Nanometerskala ausnutzen. Für die Chemische Industrie stehen dabei insbesondere 
Nanomaterialien im Fokus des Interesses, von denen ein bedeutender Einfluss auf praktisch 
alle Bereiche erwartet wird, in denen Materialien generell eine Rolle spielen.  
 
Nanomaterialien haben in den letzten Jahren ein enormes Interesse hervorgerufen, da mit 
ihnen häufig unvorhergesehene Materialeigenschaften zu realisieren sind [10-12]. Die 
Ursache hierfür liegt in den einzigartigen Eigenschaften von Nanomaterialien (mechanisch, 
elektronisch, thermisch, magnetisch, …), die sich mit der Größenverringerung in den 
Nanometerbereich hinein häufig abrupt verändern: Glas wird zäh wie Klebstoff, Keramik 
durchsichtig und Kohlenstoff belastbarer als Stahl. In Materialien für den Korrosionsschutz 
spielte die Nanotechnologie bis vor wenigen Jahren dennoch nur eine sehr untergeordnete 
Rolle. Daher wurde die Anwendung der Nanotechnologie im Sinne nanopartikulärer 
Schichtsysteme und dünner Polymerfilme in der Arbeitsgruppe Korrosion am Karl-
Winnacker-Institut der DECHEMA e.V. über mehrere Jahre zu einem umfangreichen 
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Schwerpunkt entwickelt. Hierbei konnten bedeutende Fortschritte zur Entwicklung neuer 
Schutzschichtsysteme erzielt werden, über die im Rahmen dieser Habilitationsschrift berichtet 
werden soll. 
 
Materialien mit einer Korngröße im Nanometerbereich besitzen, bedingt durch ihre große 
Oberflächenenergie, eine außerordentlich hohe Sinteraktivität. Die erhöhte Anzahl an 
Grenzflächenatomen und die kurzen Diffusionswege führen dazu, dass sie bereits bei einer 
Temperatur in der Größenordnung von ca. 20-50% des Schmelzpunktes gesintert werden 
können, was sich wiederum positiv auf das Kornwachstum auswirkt. So wurde von Liu 
berichtet, dass eine logarithmische Abhängigkeit der Mindestsintertemperatur von der 
mittleren Teilchengröße besteht [13]. Aufgrund dessen ist es möglich, aus SiO2-Nanoteilchen 
mit Zusatz von geeigneten Sinteradditiven, wie z.B. Boroxid, Alkalioxid etc., bereits bei 
moderaten Temperaturen auf thermischem Wege kompakte Formkörper oder Schichten zu 
erzeugen wie in den Kapiteln 4-6 dieser Arbeit berichtet wird. Weiterhin wurde beobachtet, 
dass aufgrund neuer Effekte wie Korngrenzengleitung und Kornrotation nanokristalline 
Materialien gegenüber grobkörnigen Werkstoffen bessere mechanische und 
bruchmechanische Eigenschaften aufweisen können [14-21]. Verschiedene Arbeiten haben 
auch gezeigt, dass die Bildung nanostrukturierter Oberflächenschichten signifikant die 
Korrosionsbeständigkeit beeinflussen kann [22-30]. 
 
Der Schlüssel zu den bisher noch nicht vorstellbaren Material-Eigenschaften durch 
Nanotechnologie liegt somit nicht nur in der Herstellung solcher winzigen Partikel, sondern 
auch im kontrollierten Design des Werkstoffs mit Hilfe dieser Teilchen. Hierin liegt auch die 
Bedeutung der Nanotechnologie für den Bereich des Korrosionsschutzes durch 
Beschichtungen und Überzüge und für die Oberflächentechnik generell. Im Bereich der 
Oberflächentechnik beginnt die Nanotechnologie bereits jetzt, das Kundenbedürfnis zu 
verändern: weg vom intelligenten Reiniger – hin zur intelligenten Oberfläche. Die Stichworte, 
die in diesem Zusammenhang zu erwähnen sind, sind Easy-to-clean- oder Anti-Fingerprint-
Beschichtungen, Kratzfestigkeit sowie antimikrobielle oder selbstreinigende Oberflächen. 
Über die Schaffung intelligenter Oberflächen hinaus hat die Nanotechnologie aber auch eine 
Bedeutung allein für die Erzeugung von Beschichtungen und Überzügen. Häufig werden 
hierbei auch Vorteile wie zum Beispiel bei der umweltfreundlichen Schaffung von 
Schutzschichten mit der Gewinnung zusätzlicher, über eine reine Schutzwirkung 
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hinausgehender Eigenschaften im Sinne multifunktionaler Oberflächen kombiniert. Neben 
vorteilhaften Produkteigenschaften für den Endanwender stehen somit auch Vorteile in der 
industriellen Produktion im Fokus des Interesses der Oberflächentechnikbranche. 
 
Hinsichtlich der Anwendungsmöglichkeiten der Nanotechnologie im Korrosionsschutz durch 
Beschichtungen und Überzüge ist dabei zu unterscheiden zwischen der Verwendung von 
Nanopartikeln als Zusatz zu etablierten Systemen, also zum Beispiel der Dispersion von 
Nanopartikeln in konventionellen Lacken, und der Erzeugung von Korrosionsschutzschichten 
auf der Basis nanotechnologischer Methoden. Mit Nanopartikeln modifizierte organische 
Beschichtungen haben sich in jüngster Zeit bereits in industriellen Anwendungen etablieren 
können [31]. Als Nanokomposite sind dabei solche Materialien zu bezeichnen, in denen die 
charakteristische Länge eines Additivs im Nanometerbereich liegt [32]. Nanoskalige 
Füllstoffe mit einem großen Oberfläche-Volumen-Verhältnis sind von besonderem Interesse, 
weil sie die Einstellung bestimmter Eigenschaften mit größerer Effizienz, also zum Beispiel 
mit geringerem Materialeinsatz, erlauben. Des Weiteren können aufgrund der geringen Größe 
des Füllstoffes bestimmte Materialeigenschaften modifiziert werden, ohne andere zu 
beeinflussen, zum Beispiel um eine mechanische Verstärkung unter Beibehaltung der 
optischen Transparenz zu erreichen. Mit dem Ziel, das Potenzial von 
Nanokompositmaterialien noch besser nutzbar zu machen, werden heute auch Nanokomposite 
mit Block-Copolymeren als Trägermatrix intensiv untersucht [33]. 
Bei der Erzeugung von Korrosionsschutzschichten auf Basis nanotechnologischer Methoden 
ist wiederum zu unterscheiden zwischen der Abscheidung von sphärischen Nanopartikeln auf 
einer Metalloberfläche, z.B. durch Elektrophoretische Abscheidung, und der Anwendung der 
chemischen Nanotechnologie bzw. der Sol-Gel-Technologie. Mit letzterer Technik können 
flüssige Ausgangsstoffe (Alkoxide von Hauptgruppen- oder Übergangsmetallen) in 
anorganische oder anorganisch-organische (hybride) Nanopartikel, dünne Schichten, Fasern 
und dichte oder poröse Bulk-Materialien überführt werden. Die Aussichten für die 
Anwendung der Sol-Gel-Technologie sind im Bereich der Beschichtungen wohl am 
vielversprechendsten [34]. Der Sol-Gel Ansatz bietet hierbei inhärent eine Anzahl von 
Vorteilen. So können große Bauteile komplexer Geometrie mit verhältnismäßig einfachen 
Techniken beschichtet werden. Weiterhin können homogene Schichten oder Schichten mit 
gezielten Inhomogenitäten erzeugt werden. Sol-Gel Methoden können auch hervorragend zur 
Erzeugung von Multischichten herangezogen werden. Des Weiteren erlauben sie die 
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Erzeugung von Kompositen wie z.B. organisch-anorganischen Hybridschichten, welche auf 
anderen Wegen nur schwer zugänglich sind. Die Kommerzialisierung von Sol-Gel-Schichten 
ist im Bereich der Beschichtung von Gläsern oder Kunststoffoberflächen durch „intelligente“ 
Schichtsysteme [34] bereits deutlich weiter fortgeschritten als im Bereich des 
Korrosionsschutzes von Metalloberflächen. Zum Zwecke des Korrosionsschutzes wurden in 
den letzten Jahren des Weiteren überwiegend anorganisch-organische Hybridschichten, 
gelegentlich auch als Nanolacke bezeichnet, entwickelt (siehe z.B. [35-52]). Rein 
anorganische Sol-Gel-Schichten wurden hingegen bislang nur in Ansätzen entwickelt und 
untersucht [53-55]. In der Anwendung nanotechnologischer Methoden zur Erzeugung und 
Modifizierung anorganischer Schutzschichten besteht somit noch ein Forschungsbedarf, dem 
in der vorliegenden Arbeit auf verschiedene Weise nachgekommen wird. Gleiches gilt für den 
Korrosionsschutz durch ultradünne Polymerfilme, wozu in den Abschnitten 9 und 10 
ebenfalls zwei innovative Forschungsansätze dargestellt werden sollen. 
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2 Zielsetzungen der dargestellten Arbeiten 
 
Aus den im vorhergehenden Abschnitt skizzierten wissenschaftlich-technischen und 
wirtschaftlichen Zusammenhängen und dem bisherigen Mangel an Nanomaterialien im 
Korrosionsschutz heraus verfolgt die vorliegende Arbeit das Ziel, ganz neue Ansätze im 
Bereich des Korrosionsschutzes von Metallen durch Beschichtungen und Überzüge am Karl-
Winnacker-Institut der DECHEMA e.V. zu entwickeln und hier in geschlossener Form 
darzustellen. Diese neuen Ansätze sollten in verschiedener Weise auf der Anwendung von 
Methoden der chemischen Nanotechnologie beruhen. Dies betrifft zum einen den Einsatz von 
Nanopartikeln zur Erzeugung und Modifizierung anorganischer Überzüge auf 
Metalloberflächen, zum anderen aber auch den Einsatz ultradünner Polymerfilme als 
Haftvermittler und Korrosionsschutzbeschichtungen. Im Einzelnen wurden dabei die 
folgenden Ziele verfolgt: 
 
Hinsichtlich des Einsatzes von Nanopartikeln in anorganischen Korrosionsschutzschichten 
sollten verschiedene neue Wege entwickelt werden. Dies betrifft zunächst die Erzeugung von 
dünnen anorganischen (glasartigen) Überzügen mit ausreichenden Barriereeigenschaften bei 
gleichzeitig hoher Abrasionsbeständigkeit und thermischer Belastbarkeit. Hierzu gab es vor 
den vorliegenden Arbeiten in der Literatur nur vereinzelte Ansätze, die aufgegriffen und 
wesentlich erweitert werden sollten. Im Einzelnen sollten dabei folgende Anwendungen für 
derartige Schichten in den Blick genommen werden: 
 
• Der Korrosionsschutz von Aluminiumwerkstoffen 
• Der Korrosionsschutz von Magnesiumwerkstoffen 
• Die Reparatur technischer Apparate-Emaillierungen 
 
In der Verfolgung dieses Zieles sollte sowohl der Einsatz klassischer Sol-Gel-Schichten als 
auch von Schichten auf Basis von Nanopartikel-Dispersionen untersucht und bewertet 
werden. Allen Untersuchungen lag dabei der generelle Ansatz zu Grunde, den Effekt der 
Erniedrigung der Sintertemperatur von Nanopartikeln auszunutzen, um auf thermisch wenig 
belastbaren Substraten (Leichtmetalle, emaillierter Stahl) dennoch weitgehend anorganische 
Schutzschichten erzeugen zu können. 
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Über die Erzeugung neuer anorganischer Schutzschichten hinaus sollten auch 
Untersuchungen zum Einsatz von Nanopartikeln zur Modifizierung anorganischer Überzüge, 
insbesondere von Anodisierschichten, auf Leichtmetallen durchgeführt werden. Während die 
Zugabe von Nanopartikeln zu Lacksystemen auch an anderen Stellen entwickelt wurde, gab 
es zu deren Einbau in Oxidschichten weltweit nur vereinzelte Arbeiten. Somit sollten hier 
ganz neue Wege beschritten werden, denen im Einzelnen folgende Ziele zu Grunde liegen 
sollten: 
 
• Entwicklung von Anodisierschichten auf Aluminiumwerkstoffen mit guter 
Korrosionsschutzwirkung bei gleichzeitig guten Klebeigenschaften 
• Entwicklung von Hartanodisierschichten auf Aluminiumwerkstoffen mit guten 
Korrosions- und Verschleißschutzeigenschaften bei verringertem Energieeinsatz 
• Entwicklung von Anodisierschichten auf Magnesiumknetwerkstoffen mit 
selbstheilenden Eigenschaften. 
 
Des Weiteren sollten im Bereich der ultradünnen Polymerfilme zum einen 
selbstorganisierende Monoschichten geeigneter organischer Verbindungen auf ihren Einsatz 
als Haftvermittler zwischen einer organischen Beschichtung und der Metalloberfläche hin 
untersucht werden, wobei insbesondere auch solche Verbindungen betrachtet werden sollten, 
aus denen leitfähige Polymere gebildet werden können. Während sowohl selbstorganisierende 
Filme wie auch leitfähige Polymere bereits seit einigen Jahren intensiv im Hinblick auf den 
Korrosionsschutz untersucht worden waren, ist der am Karl-Winnacker-Institut der 
DECHEMA e.V. verfolgte kombinierte Ansatz beider Systeme hin zu einer quervernetzten 
und damit stabileren Haftvermittlerschicht gänzlich neu. 
 
Zum anderen sollten biogene Polymere, die von Mikroorganismen produziert werden, auf ihre 
Korrosionsschutzwirkung hin untersucht werden. Auch dieser Ansatz war, vor allem in der 
amerikanischen Korrosionsliteratur, zuvor nur vereinzelt beschrieben worden, ohne dass 
systematische Untersuchungen durchgeführt worden wären. Somit galt es hier vor allem auch, 
die verschiedenen möglichen Mechanismen einer Beeinflussung mikrobieller 
Korrosionsvorgänge systematisch zu untersuchen und zu bewerten. So sollte allgemein das 
Wissen über diese Korrosionsform erweitert werden. Auf diese Weise sollte es gelingen, den 
im Sinne der mikrobiell beeinflussten Korrosion bislang nur als negativ bekannten Einfluss 
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von Mikroorganismen auf Metalloberflächen im Sinne des Korrosionsschutzes positiv zu 
nutzen. 
 
Sämtliche Zielsetzungen gehen deutlich über den Stand der Literatur hinaus. Sie nutzen zwar 
zum Teil ansatzweise bekannte Effekte, entwickeln daraus aber ganz neue, innovative 
Forschungsansätze. Sie sind dabei stark interdisziplinär angelegt und verbinden Chemie, 
Materialwissenschaften, Nanotechnologie und Oberflächentechnik zu neuen Wegen in der 
Korrosionsforschung. 
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3 Nanopartikel-basierte Schutzschichten 
 
3.1 Einleitung 
 
Unter der Bezeichnung „Nanopartikel-basierte Schutzschichten“ sollen in den folgenden 
Abschnitten 3-6 zunächst solche Schichten verstanden werden, die aus Nanopartikeln bzw. 
mit Methoden der chemischen Nanotechnologie erzeugt werden. Später rücken in den 
Abschnitten 7 und 8 dann zwar auch andere anorganische Schichtsysteme in den Blickpunkt, 
die durch Nanopartikel in ihren Eigenschaften modifiziert wurden, jedoch ist die 
Modifizierung organischer Beschichtungen, wie sie in vielen Arbeiten beschrieben wird 
(siehe z.B. [1-4]), ausdrücklich nicht Gegenstand der hier dargelegten Untersuchungen.  
In der Korrosionsliteratur finden sich in den letzten Jahren verschiedene Ansätze zur 
Verwendung von Sol-Gel-Schichten für den Korrosionsschutz von Metallen, insbesondere 
durch organisch-anorganische Hybridsysteme (siehe z.B. die Übersichten in [5-8]). Die Sol-
Gel-Technik bietet dabei verschiedene Wege zur Erzeugung funktioneller Beschichtungen mit 
unterschiedlichen Eigenschaften an. Sol-Gel-Schichten können durch hydrolytische und 
nicht-hydrolytische Prozesse in wässrigen oder organischen Medien erzeugt werden [9]. Die 
Präparation von Sol-Gel-Materialien kann allgemein durch Variation vieler Parameter 
gesteuert werden, die den Herstellungsprozess und damit auch die resultierenden 
Materialeigenschaften beeinflussen.  
Die Sol-Gel-Technik erlaubt daher bei jeweils moderaten Temperaturen sowohl die 
Abscheidung dünner oxidischer Deckschichten als auch die Erzeugung anorganisch oder 
organisch modifizierter Schutzschichten. Bei vorhandenen Arbeiten zum Korrosionsschutz 
durch Sol-Gel-Schichten handelt es sich allerdings ganz überwiegend um organisch-
anorganische Hybridschichten, die sowohl als alleiniger Korrosionsschutz wie auch als 
Vorbehandlung für eine nachfolgende Beschichtung entwickelt werden. Die Erzeugung 
weitestgehend anorganischer korrosionsschützender Überzüge, wie sie Gegenstand der im 
Folgenden beschriebenen Arbeiten am Karl-Winnacker-Institut der DECHEMA e.V. ist, ist 
hingegen in der Literatur bislang nur sehr vereinzelt beschrieben worden. 
 
Aufgrund ihrer guten Haftung sowohl auf Metalloberflächen wie auch zu organischen 
Beschichtungen werden hybride (organisch-anorganische) Sol-Gel-Schichten als eine 
vielversprechende Alternative zur Vorbehandlung von Metalloberflächen und somit zum 
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Chromatersatz gehandelt. Viele der wirklich sehr zahlreichen Originalarbeiten in der jüngeren 
Korrosionsliteratur nutzen die Sol-Gel-Technik in genau dieser Richtung (siehe beispielhaft 
[10-13]). So wurde zum Beispiel am Fraunhoferinstitut für Silicatforschung in Würzburg als 
Ersatz für die Chromatierung eine neue Vorbehandlung für Aluminiumoberflächen auf Basis 
organisch-anorganischer Hybridschichten entwickelt [14, 15]. Die wasserbasierten Sole 
wiesen eine Lagerfähigkeit von 6 Monaten auf, und die erzeugten Schichten verminderten 
deutlich die Filiformkorrosion. Hierfür wurden die Begriffe ORMOCER® (ORganically 
MOdified CERamic) bzw. ORMOSIL® (ORganically MOdified SILicate) geprägt. 
 
Aber auch über die Metallvorbehandlung hinaus wird in vielen Arbeiten über die Anwendung 
hybrider Sol-Gel-Schichten zum Schutz von Metallen gegen wässrige Korrosion (z.B. [16-
21]) oder in einzelnen Arbeiten auch gegen Hochtemperaturoxidation (z.B. [22]) berichtet. 
Neben einer Barrierewirkung bieten die Schichten dabei auch die Möglichkeit zum Einbau 
von Korrosionsinhibitoren, um einen der Chromatierung ähnlichen Selbstheilungseffekt zu 
bewirken [23-25]. Von López et al. wurden kürzlich Sol-Gel-Schichten auf Silikatbasis 
erzeugt, die mit Kohlenstoff-Nanoröhrchen verstärkt wurden, um die mechanischen 
Schichteigenschaften zu verbessern [26]. In einigen Arbeiten zum Korrosionsschutz wird die 
Sol-Gel-Technik auch mit der Anwendung leitfähiger Polymere kombiniert [27, 28]. Sol-Gel-
Filme bieten weiterhin die Möglichkeit, Ionen in die Schicht einzubauen. Dies wurde von 
Sheffer dahingehend genutzt, dass Phenylphosphonat-Anionen in einen hydrophoben Sol-
Gel-Film aus Phenyltrimethoxysilan dauerhaft integriert wurden, wodurch eine erhöhte 
Schutzwirkung gegen Lochkorrosion an Aluminium erzielt werden konnte [29]. Diese wurde 
darauf zurückgeführt, dass die eingebauten Anionen die Adsorption von Chloridionen auf der 
Oberfläche behindern. 
 
Anwendungen hybrider Sol-Gel-Schichten außerhalb des Korrosionsschutzes betreffen zum 
Beispiel eine verbesserte Reinigbarkeit von Oberflächen [30, 31], funktionelle Schichten mit 
bestimmten optischen Eigenschaften [32] oder die Generierung ultrahydrophober Oberflächen 
[33, 34].  
 
Zu rein anorganischen Nanopartikel-basierten Korrosionsschutzschichten existieren hingegen 
weitaus weniger Arbeiten als zu den organisch-anorganischen Hybridschichten, wenngleich 
historisch gesehen oxidische Sol-Gel-Schichten als erste zur Vorbehandlung von Metallen 
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untersucht wurden (siehe z.B. [13, 35-41]). Der Korrosionsschutz von Stahl durch Sol-Gel-
Schichten aus Zirkonoxid erwies sich zum Beispiel als mindestens so gut wie die 
Vorbehandlung mit einer Trikationenphosphatierung [40]. Khobaib et al. zeigten, dass eine 
Sol-Gel-Vorbehandlung auf AA2024 mit nachfolgender Polyurethanbeschichtung im 
unverletzten Zustand einen akzeptablen Korrosionsschutz bot, der an eine Chromatierung 
annähernd heran reichte [13]. Korrosionstests an verletzten Beschichtungen zeigten allerdings 
doch noch deutliche Vorteile für die Chromatierung. Generell erwiesen sich anorganische 
Sol-Gel-Schichten als ein guter Haftgrund für eine nachfolgende organische Beschichtung 
[40, 42]. Dies ist auf die Ausbildung starker kovalenter Me1-O-Me2-Bindungen (z.B. Al-O-Si) 
während der thermischen Verdichtung der Schichten zurückzuführen [5]. 
 
Die thermodynamische Begünstigung der Ausbildung starker Bindungen zum Substrat führt 
auch dazu, dass eine Art Selbstheilungseffekt der anorganischen Sol-Gel-Schicht möglich ist. 
So konnte gezeigt werden, dass eine Zirkonoxidschicht auf anodisiertem Aluminium eine 
hohe Korrosionsbeständigkeit in alkalischen Medien aufweist, die auf eine wiederholte 
Ausbildung von Oxanbindungen nach Penetration des basischen Mediums in die Sol-Gel-
Schicht zurückgeführt wurde [43]. Yang et al. zeigten, dass auf einer Aluminiumlegierung mit 
SiO2-ZrO2-Sol-Gel-Schicht zu Beginn einer korrosiven Belastung zunächst Lochkorrosion 
einsetzte. Dann trat jedoch eine Inhibierung weiterer Korrosionsvorgänge ein, die auch nach 
längerer Auslagerungszeit bestehen blieb [44]. Die Autoren erklärten dieses Verhalten mit der 
Bildung einer unlöslichen Al/Si-Mischoxidschicht, durch die Poren und Defekte in der Sol-
Gel-Schicht verschlossen werden. Zheludkevich et al. fanden einen ähnlichen Effekt an Sol-
Gel-Schichten auf AA2024 [5]. Messungen mittels elektrochemischer Impedanzspektroskopie 
ergaben hier einen Anstieg des Porenwiderstandes nach 40-60 h Auslagerung in 3% NaCl-
Lösung, allerdings ist dieser Selbstheilungseffekt wesentlich weniger ausgeprägt als im Falle 
von Chromatschichten. 
 
Im Unterschied zur Vorbehandlung von Metalloberflächen für eine nachfolgende 
Beschichtung waren Ansätze zur Verwendung anorganischer Sol-Gel-Schichten als 
Barriereschichten weitaus weniger erfolgreich. Dickere Schichten führen schnell zur 
Rissbildung während der Trocknung und lokale Durchbrüche der Schichten können bei 
korrosiver Belastung zum Auftreten von Lochkorrosion führen, wie an Aluminium und 
hochlegiertem Stahl gezeigt wurde [45]. Anorganische Schichten, die bei moderater 
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Temperatur verdichtet werden, können zwar bessere Barriereeigenschaften aufweisen als bei 
hoher Temperatur stark verdichtete Schichten, jedoch weisen die weniger kompakten 
Schichten häufig einen zu hohen Anteil an Mikroporen auf, um eine gute Schutzwirkung 
erzielen zu können. Hier sind somit neue Ansätze gefragt, um an das jeweilige Substrat 
hinsichtlich der thermischen Ausdehnung angepasste anorganische Sol-Gel-Schutzschichten 
erzeugen zu können. Derartige Ansätze aus den Arbeiten der Arbeitsgruppe Korrosion am 
Karl-Winnacker-Institut der DECHEMA e.V. werden im Folgenden detailliert beschrieben. 
 
3.2 Experimentelles 
 
Die im Rahmen der vorliegenden Arbeiten entwickelten und erprobten Verfahren zur 
Erzeugung Nanopartikel-basierter anorganischer Schutzschichten basieren zum einen auf im 
Labor mittels Sol-Gel-Technik hergestellten Nanopartikeln. Dabei ist zwischen polymeren 
Solen, die unter saurer Katalyse entstehen und partikulären Solen, die unter basischer 
Katalyse erzeugt werden können, zu unterscheiden. Zum anderen wurden aber im Laufe der 
Arbeiten mehr und mehr auch kommerzielle Nanopartikel bzw. Nanopartikel-Dispersionen 
verwendet, da diese in zunehmendem Maße am Markt verfügbar wurden. 
Alle eingesetzten Chemikalien wurden in den gebräuchlichen Qualitäten (meist p.a.) von den 
gängigen Firmen (Sigma-Aldrich, Riedel, Fluka…) bezogen und, soweit nicht anders 
vermerkt, ohne weitere Reinigung eingesetzt. 
 
3.2.1 Herstellung von Nanopartikeln mittels Sol-Gel-Technik 
 
Die Sol-Gel-Technik ist eine schon lange eingeführte Synthesemethode, die letztlich die Basis 
der chemischen Nanotechnologie bildet [9, 46-49]. Gele sind dabei allgemein bekannte 
Stoffe, die in vielen Anwendungen wie z.B. in der Medizin oder der Kosmetik vorkommen. 
Sie sind dadurch gekennzeichnet, dass sie eine sehr geringe mechanische Stabilität aufweisen 
und von ihrer Struktur her wenigstens zweiphasig sind. Es liegt also eine feste Phase in Form 
eines weitmaschigen Netzwerkes vor, dessen Zwischenräume entweder mit einer flüssigen 
Phase (Hydrogele, Alkogele) oder mit einer gasförmigen Phase (Xerogele) gefüllt sind. Von 
Bedeutung ist dabei zunächst nicht die Art des Netzwerkes sondern lediglich dessen 
weitmaschige Verknüpfung, die aus einem Polymer oder auch einem anorganischen Netzwerk 
bestehen kann. Sole sind demgegenüber kolloidale Lösungen, bei denen Partikel oder 
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Makromoleküle derart in einer Flüssigkeit dispergiert sind, dass ihre Wechselwirkung 
untereinander sehr klein ist. Diese Stabilisierung ist notwendig, um eine Aggregation zu 
größeren Teilchen zu vermeiden, die aufgrund der großen Oberfläche der kleinen Teilchen 
sonst stattfinden und zum Absetzen der Partikel führen würde. Die Partikelgröße der Sole 
liegt typischerweise im unteren Nanometerbereich, sie sind damit gleichzeitig auch 
nanopartikuläre Dispersionen. Der Übergang vom Sol zum Gel, also die Gelbildung, kann 
einerseits durch eine Destabiliserung des Sols herbeigeführt werden, indem z.B. durch eine 
pH-Änderung die stabilisierende Oberflächenladung der Partikel neutralisiert wird. Bei der 
Schichtherstellung mittels Sol-Gel-Technik tritt die Gelbildung hingegen üblicherweise ein, 
weil es durch Verdampfung des Lösungsmittels zur Annäherung der Partikel aneinander 
kommt und damit letztlich die Abstoßung in eine anziehende Wechselwirkung umschlägt 
[46]. Dabei werden typischerweise sehr stabile Bindungen zwischen den Partikeln 
ausgebildet, da irreversible Kondensationsprozesse ablaufen, die zu sehr stabilen Gelen 
führen. Gelingt es dabei, den Agglomerationsprozess so zu gestalten, dass keine 
Inhomogenitäten in der Partikelverteilung auftreten, ist es möglich, transparente Gelschichten 
herzustellen. Aufgrund der hohen Oberflächenenergie und damit der hohen Reaktivität der 
Nanopartikel lassen sich diese dann aus der Gelschicht durch Temperaturbehandlung zu einer 
kompakten Schicht verdichten. 
 
Basis bei der Schichtherstellung mittels Sol-Gel-Technik ist häufig die recht einfache 
Herstellung von Solen durch Hydrolyse und Polykondensation von Alkoxiden. Das Verfahren 
geht von den Alkoxiden aus, die in Ethanol vorgelegt werden (typischerweise 1 Mol Alkoxid 
auf 8-10 Mol Ethanol). Die nun folgende Hydrolyse durch Wasser läuft nach der folgenden 
allgemeinen Reaktionsgleichung ab: 
 
Me(OC2H5)m + n H2O  Î  Me(OH)x(OC2H5)m—x + x C2H5OH + (n–x) H2O  (3-1) 
 
Die Hydrolyse kann sowohl durch Zugabe von Säuren wie auch durch Basen katalysiert 
werden. Die Hydroxide sind unbeständig und kondensieren sofort zu ladungsstabilisierten 
größeren Einheiten. Unter saurer Katalyse entstehen hierbei makromolekulare Strukturen, die 
durch weitere Vernetzung ein dreidimensionales Netzwerk aus einem festen Oxid und mit 
Flüssigphase gefüllten Nanoporen bilden können. Hieraus resultiert der Nachteil, dass durch 
einen starken Lösungsmittelaustrag während des Verdichtungsvorgangs der Schichten diese 
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schnell zur Rissbildung neigen. Dies limitiert die maximal rissfrei erreichbare Schichtdicke 
sehr stark. Demgegenüber entstehen unter basischer Katalyse partikuläre Sole, die ähnlich wie 
Dispersionen kommerzieller Nanopartikel bereits dichtere Oxidpartikel enthalten und somit 
höhere Schichtdicken erlauben. Nach diesem Grundprinzip lassen sich viele verschiedene 
Sol-Zusammensetzungen und über den nachfolgenden Kondensationsprozess eine große 
Vielfalt von Festkörpern herstellen. Von besonderer Bedeutung ist dabei die Möglichkeit, 
über z.B. Organoalkoxysilane organische Gruppen in solche Systeme zu integrieren und den 
anorganischen Sol-Gel-Prozess in eine organisch modifizierte Variante zu überführen [50-52]. 
Hierauf basieren im Wesentlichen die bereits genannten vielfältigen Arbeiten zur Erzeugung 
hybrider organisch-anorganischer Schutzschichten. 
 
In den vorliegenden Arbeiten, in denen es überwiegend um rein anorganische Schichtsysteme 
geht, wurden als Basis verschiedene Siliziumalkoxide einzeln oder in Kombination 
miteinander verwendet: Tetraethoxysilan (TEOS), Triethoxysilan (TREOS), 
Methyltriethoxysilan (MTEOS) und Phenyltriethoxysilan (PTEOS). Das Molverhältnis 
zwischen Wasser und Alkoxid betrug zu Beginn der Erzeugung polymerer Sole 
typischerweise 1,5:1, so dass zunächst nur eine partielle Hydrolyse möglich ist. Als saurer 
Katalysator wurde Salzsäure oder Salpetersäure benutzt, mit der ein pH-Wert von 2 
eingestellt wurde. Nach einigen Minuten der Vorhydrolyse der Silane wurden die Edukte der 
Sinteradditive, wie z.B. Triethylborat (TEB) als Vorstufe für B2O3, Natriumethoxid (NE) als 
Vorstufe für Na2O oder Triethylphosphat (TEP) als Vorstufe für P2O5, in einer typischen 
Lösung von 1 mol Additiv auf 8-10 mol Ethanol zu der vorhydrolysierten Silanmischung 
zugefügt. Als Phosphorquelle wurde auch in Ethanol gelöstes P2O5 verwendet. Da TEB sehr 
reaktiv ist, wurde vor allem in Sommermonaten bei hoher Luftfeuchtigkeit das langsamer 
reagierende Tributylborat (TBB) als Vorstufe für B2O3 eingesetzt. Durch das im System noch 
vorhandene Wasser setzt dann auch an den Additiven eine Hydrolyse ein, die exemplarisch 
für TEB nach folgender Reaktionsgleichung abläuft: 
 
B(OC2H5)3 + (n–x) H2O  Î  B(OH)u(OC2H5)3–u + u C2H5OH + (n–x–u) H2O       (3-2) 
 
Als Folge der Hydrolyse aller Edukte setzt sodann die Polykondensationsreaktion der 
instabilen Hydroxide ein: 
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≡Si-OH + C2H5O-Si≡   Î ≡Si-O-Si≡ + C2H5OH       (3-3) 
=B-OH + C2H5O-B=   Î =B-O-B= + C2H5OH       (3-4) 
=B-OH + C2H5O-Si≡   Î ≡Si-O-B= + C2H5OH        (3-5) 
≡Si-O-B(OC2H5)2 + 2 HO-Si≡ Î ≡Si-O-B(-O-Si≡)2 + 2C2H5OH        (3-6) 
 
Ergebnis dieser Reaktionen ist das Sol als Suspension polymerer Nanopartikel, die nach 
Laserbeugungsmessungen typischerweise eine Größe unter 10 nm aufweisen. Die in den hier 
vorgestellten Arbeiten zur Solherstellung verwendeten Substanzen sind in Tabelle 3-1 
aufgelistet. 
 
Tabelle 3-1: Edukte für die Sol-Herstellung zur Erzeugung von Sol-Gel-Schichten 
Sol-Komponente Verwendetes Edukt Abkürzung Lieferant 
Si 
Si 
Si 
Si 
B 
B 
P 
Al 
Li 
 
Zr 
 
Co 
Ca 
Mg 
Lösemittel 
Katalysator 
Katalysator 
Katalysator 
Tetraethoxysilan 
Triethoxysilan 
Methyltriethoxysilan 
Triethoxyfluorosilan 
Triethylborat 
Tributylborat 
Triethylphosphat 
Aluminiumtriethylat 
Lithiumethylat  
(10 % in Ethanol) 
Zirconium(IV)-propoxid  
(70% in Propanol) 
Co(NO3)2*6 H2O 
Ca(NO3)2*4 H2O 
Mg(NO3)2*6 H2O 
Ethanol 
Salpetersäure 
Salzsäure 
Ammoniumhydroxid 
TEOS / Si(OEt)4 
TREOS / HSi(OEt)3 
MTEOS / H3CSi(OEt)3 
TREFS / FSi(OEt)3 
TEB / B(OEt)3 
TBB / B(OBut)3 
TEP / P(OEt)3 
 
LiOEt 
 
ZNP 
 
 
 
 
EtOH 
HNO3 
HCl 
NH4OH 
ABCR 
 
ABCR 
 
Fluka 
 
Merck 
ABCR 
Fluka 
 
Merck 
Sigma Aldrich 
Merck 
Fluka 
Merck 
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Das Sol kann in Gänze durch Tauchen, Spritzen oder Schleudern dünn auf die 
Metalloberfläche aufgebracht werden. Beim Tauchen wird hierbei die Schichtdicke neben der 
Viskosität des Sols auch durch die Ein- und Austauchgeschwindigkeit wesentlich 
mitbestimmt [53]. Aus diesem Grunde wurde zunächst eine Hydraulikapparatur selbst 
aufgebaut, die die exakte Einstellung der Tauchgeschwindigkeit bis auf eine Genauigkeit von 
1 cm min-1 erlaubt. Für spätere Arbeiten wurde dann eine kommerzielle Dip-Coating-
Apparatur (KSV Dip Coater von LOT Oriel) angeschafft, mit der sich die 
Ziehgeschwindigkeit zwischen 0,8 und 8 cm min-1 genau einstellen lässt. 
 
Der Sol-Gel-Prozess unter basischer Katalyse nach Stöber et al. [54] wurde vor allem 
eingesetzt, um Mischoxidpartikel zu erzeugen, die neben SiO2 bereits einige Sinteradditive 
enthalten. Dies ist insbesondere dann notwendig, wenn nicht das ganze Sol sondern 
hauptsächlich die Partikel selbst durch elektrophoretische Abscheidung auf die 
Substratoberfläche aufgebracht werden sollen (siehe 3.2.3). Als Edukte wurden hierbei die 
gleichen Substanzen wie zur Herstellung polymerer Sole genutzt. Diese wurden von Beginn 
an vollständig gemischt und als homogene Lösung von z.B. 17% Alkoxiden in Ethanol 
erzeugt. Die Lösung wurde in einen Tropftrichter gefüllt, der über einem Glaskolben 
angeordnet ist. In diesem befand sich ein Gemisch aus Ethanol, Wasser und 25%iger 
Ammoniumhydroxidlösung (basischer Katalysator) in einem Volumenverhältnis von 
100:20:5. Durch ein Ventil wurde die Eduktmischung dann kontrolliert dem basischen 
Medium unter Rühren zugeführt. Um die Bildung einer inhomogenen Borsäurephase zu 
vermeiden, wurde die Reaktion unter einer Stickstoffatmosphäre durchgeführt. Das 
resultierende Sol wies typischerweise einen Oxidgehalt von 22 g l-1 auf. Die Partikelgröße 
konnte gut über die Reaktionsbedingungen (Konzentration, pH, Verhältnis der Alkoxide, 
Temperatur, Katalysator, Lösemittel, Wassergehalt, …) zwischen Nanometern und 
Mikrometern eingestellt werden. Auf diese Weise konnten monodisperse Partikel mit einem 
Durchmesser zwischen 10 und 500 nm, einem Boroxidgehalt von bis zu 14% und einem 
Phosphoroxidgehalt von bis zu 6% gewonnen werden (Abb. 3-1). Die elektrochemische 
Doppelschicht trägt dabei zur Vermeidung der Agglomeration der Partikel bei. Ist der 
Feststoffgehalt im Sol allerdings zu hoch, kann dennoch Agglomeration oder Gelbildung 
auftreten. Ebenso führten höhere Borgehalte häufig zu großen und/oder polydispersen 
Partikeln. Ein geringer Feststoff- und Wassergehalt führt typischerweise zu kleinen Partikeln. 
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Die partikulären Sole können direkt für die Schichtabscheidung eingesetzt werden. Höhere 
Feststoffgehalte sind allerdings möglich, wenn die Mischoxidnanopartikel von der 
Flüssigphase durch Zentrifugieren separiert und nach zwei- bis dreifachem Waschen mittels 
destilliertem Wasser oder Ethanol sowie abschließendem Trocknen (120°C, einige Stunden) 
als kontaminationsfreies Nanopulver gewonnen werden. Dieses kann dann unter Einsatz 
geeigneter Stabilisatoren (z.B. Ammoniak) in Ethanol oder Wasser redispergiert werden. 
 
 
Abb. 3-1: TEM-Abbildung von über die Sol-Gel-Technik hergestellten sphärischen 
Mischoxid-Nanopartikeln (SiO2-B2O3-P2O5); Partikelgröße ca. 50 nm [55]. 
 
3.2.2 Verwendung kommerzieller Nanopartikel und Dispersionen 
 
Eine Alternative zu über den Sol-Gel-Prozess im Labor hergestellten Nanopartikeln stellt der 
Einsatz kommerziell erhältlicher Nanopartikel dar. Insbesondere Siliziumoxid ist bereits seit 
Jahrzehnten in Form von Nanopartikeln technisch verfügbar. Mehr und mehr sind in den 
vergangenen Jahren im Laufe der hier zusammengefassten Arbeiten und im Zuge der 
wachsenden Bedeutung der Nanotechnologie aber auch andere Oxide sowie stabilisierte 
Dispersionen von oxidischen Nanopartikeln (z.B. Ludox®, Aerodisp®, Levasil®, …) mit sehr 
hohen Feststoffgehalten (bis zu 40%) neu in den Markt eingegangen. Für die vorgestellten 
Arbeiten wurden viele dieser neu auftauchenden Produkte, die häufig von den Firmen noch 
als Versuchsprodukte zur Verfügung gestellt wurden, in die Entwicklungsarbeiten 
einbezogen. Die Partikel oder Dispersionen sind in einem weiten Größenbereich zwischen 
Nano- und Mikrometern sowie mit einer jeweils engen Größenverteilung auf dem Markt 
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verfügbar. Der Einfluss der Partikelgröße auf das Sinterverhalten sei an dieser Stelle zunächst 
exemplarisch für ein kommerzielles reines SiO2-Nanopulver (Aerosil® von Evonik-Degussa) 
dargestellt. Aus Pulvern verschiedener Partikelgröße zwischen 20 und 12 nm wurden 
Probekörper erstellt und dilatometrischen Messungen zugeführt (Abb. 3-2). Die 
Sintertemperatur ist anhand der dort einsetzenden starken Schrumpfung zu erkennen. Hierbei 
ist zunächst festzustellen, dass diese mit etwa 1000 bis 1150°C für die verwendeten Partikel 
weit unterhalb des Schmelzpunktes des reinen Siliziumoxides von 1713°C liegt. Weiterhin ist 
festzustellen, dass mit abnehmender Partikelgröße von 20 auf 12 nm noch eine leichte 
Absenkung der Sintertemperatur stattfindet. Dennoch liegt diese bei weitem zu hoch, um eine 
Anwendung auf thermisch wenig belastbaren Metallen zu ermöglichen. 
 
 
Abb. 3-2: Sinterverhalten kommerzieller SiO2-Nanopulver (Aerosil® von Evonik-Degussa) 
verschiedener Partikelgröße: Aerosil 90: 20 nm, Aerosil 130: 16 nm, Aerosil 200: 12 nm 
[55]. 
 
Eine weitere Reduktion der Sintertemperatur kann aber durch Verwendung möglichst kleiner 
Partikel und dem gleichzeitigen Zusatz von geeigneten Sinteradditiven, die mit Siliziumoxid 
eutektische Gemische bilden, erreicht werden. Wässrige Beschichtungsmedien in Form 
homogener, gut verarbeitbarer Dispersionen wurden daher aus kommerziellen Nanopartikel-
Dispersionen und wässrigen Lösungen von H3BO3, Na2B4O7 (Borax), NaH2PO4, KH2PO4, 
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H3PO4, NaOH, KOH, LiOH, Mg(NO3)2 und Al(OH)3 hergestellt. Falls notwendig konnte der 
pH-Wert mit Salpetersäure (65%) oder Ammoniaklösung (32%) auf 8-9 eingestellt werden. 
Häufig wurde dazu die kommerzielle SiO2-Dispersion Levasil® 200/40% (stabilisiert mit 
Natronlauge, mittlere Primärpartikelgröße: 15 nm) oder eine wässrige ammoniakstabilisierte 
Versuchsdispersion von Degussa (VP W7615; 15% SiO2, mittlere Primärpartikelgröße: 15 
nm) als Siliziumoxidquelle eingesetzt. Als ZrO2-Quelle diente ebenfalls eine Dispersion von 
Degussa (VP Disp W 2650 X, 50% ZrO2, mittlere Primärpartikelgröße ca. 20 nm, teilweise 
agglomeriert). 
Werden die genannten Additive in kommerziellen SiO2-Dispersionen eingesetzt, so wirken 
diese als Vernetzungs- oder Bindemittel. Vor allem wenn gleichzeitig Borate und Phosphate 
vorliegen, kommt es zu einer gleichmäßigen Aggregation der Partikel (Abb. 3-3).  
 
Abb. 3-3: Partikelgrößenverteilung und Partikelwachstum in einer Dispersion aus 12,00 g 
Levasil 200/40%, 1,03 g Borax, 0,20 g Na2HPO4 und 26,77 g Wasser als Funktion der Zeit 
(dynamische Lichtstreuung, Messung in stark verdünnter Dispersion)[56]. 
 
Abhängig von ihrer Zusammensetzung bilden solche Sole aus kommerziellen SiO2-Partikeln 
und Sinterzusätzen daher in wenigen Minuten bis hin zu Tagen ein homogenes, anorganisches 
Gel. Eine besonders homogene Gelbildung konnte mit Solen erzielt werden, die Boroxid, 
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Phosphoroxid oder Aluminiumoxid enthalten. Mittels FT-IR-Spektroskopie konnte dabei die 
Bildung von Si-O-B-Verknüpfungen nachgewiesen werden (ν = 670 cm-1 [57-59]). In den in 
den folgenden Kapiteln beschriebenen Arbeiten wurde die Mischung letztlich so gewählt, 
dass bei möglichst hohem Feststoffgehalt nach 1-2 Stunden eine gut verarbeitbare, d.h. nicht 
zu viskose Dispersion erhalten wurde. Dies ist meist der Fall bei einem pH-Wert von 7 bis 9, 
einem Feststoffgehalt von ca. 12 bis 14% und einer Zusammensetzung aus 80-85% SiO2,  
8-11% B2O3, 2-3 % P2O5, 1-2% Na2O, 1-2% K2O, 1-2% Li2O und 1-2% MgO oder Al2O3. Da 
Al(OH)3 amphoter ist, löst es sich außer im Sauren nur bei pH>10. Mg(OH)2 ist hingegen 
über pH=8 schlecht löslich. Daher konnten Al und Mg nicht gleichzeitig zugegeben werden. 
 
 
Abb. 3-4: Dilatometrische Messungen (absolute Schrumpfung als Funktion der Temperatur) 
an Gelkörpern verschiedener Beschichtungssole; 20 nm oder 100 nm SiO2-Partikel mit 
Sinterzusätzen [56] 
 
Geeignete Additive, insbesondere Bor-, Alkali- oder Aluminiumoxid, führen dabei zu der 
gewünschten weiteren Absenkung der Sintertemperatur, wie Abb. 3-4 anhand der 
dilatometrischen Untersuchungen einiger Beispieldispersionen zeigt. Interessant für die 
Sinterpunktserniedrigung scheinen neben Bor-, Phosphor- und Alkali-Zusätzen, bei denen 
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auch der Polyalkalieffekt ausgenutzt werden kann [60], vor allem Magnesium- und 
Aluminiumzusätze [61] zu sein, die bereits in kleinen Mengen einen großen Einfluss auf das 
Sinterverhalten zeigen.  Die echte Sintertemperatur dieser Materialien ist mit 500 – 550°C 
sicherlich noch höher als die für Magnesiumwerkstoffe zulässige Wärmebehandlungs-
temperatur. Bemerkenswert ist dabei aber, dass die Gegenwart geringer Mengen von 
Aluminium dazu führt, dass ein signifikanter und unter Umständen hinreichender 
Verdichtungsprozess bereits schon unter 200°C einsetzt. 
Mit einem MgO-Anteil von 1% startet der tatsächliche Sintervorgang bereits ab 400 - 450 °C 
[62]. Darüber hinaus lassen sich auch die Eigenschaften der Schichten, wie Ausdehnungs-
koeffizient, chemische Resistenz, Härte, etc., durch die Wahl der Additive anpassen. 
Durch Pinsel- aber vor allem durch Tauchbeschichtung (Dip-Coating) lassen sich die 
Dispersionen als homogene Schichten auf vorbehandelte Substrate auftragen. Beim Dip-
Coating werden die Proben in das Beschichtungssol getaucht und mit konstanter 
Geschwindigkeit (meist 0,4 cm/min) herausgezogen. Hierbei verhält sich die erzielbare 
Schichtdicke proportional zur Ziehgeschwindigkeit.  
Die Schichten schrumpfen sehr stark während des Trocknens und Sinterns. Dies kann zu 
Spannungen und damit zu Rissen oder gar einem Abplatzen der Schichten führen. Die 
maximale Schichtdicke ist sowohl durch die Schrumpfung der Schicht, wie auch durch die 
Diskrepanz der Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat limitiert.[63, 64] Die 
Parameter (Feststoffgehalt und Viskosität der Dispersion, Partikelgröße, Zieh-
geschwindigkeit) müssen daher so gewählt werden, dass die Schichten nicht zu dick werden 
und während der Temperaturbehandlung nicht reißen. Bei optimalen Bedingungen (vgl. 
Kapitel 5) erhält man so auch nach dem Trocknen (ca. 12 Stunden bei 20-90 °C) und Sintern 
(2 Stunden bei 200-300 °C) dünne (meist 200-400 nm), irisierende, einheitliche und rissfreie 
Schichten. 
 
3.2.3 Elektrophoretische Abscheidung von Partikeln 
 
Die Elektrophoretische Deposition (EPD) ist eine gängige Methode, um suspendierte oder 
kolloidal gelöste Partikel auf Oberflächen leitfähiger Substrate abzuscheiden und somit 
Schichten aus Polymeren, Keramiken oder Metallen zu erzeugen [21, 65-78]. In Abhängigkeit 
des pH-Wertes der Dispersion tragen dispergierte Partikel eine bestimmte Oberflächenladung, 
die aus dem Aufbau der elektrochemischen Doppelschicht resultiert. Diese 
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Oberflächenladung wird durch das Zetapotential ausgedrückt. Das Zetapotential ist dabei das 
elektrische Potential an der Scherebene eines bewegten Partikels in einer Dispersion. Unter 
dem Einfluss eines äußeren elektrischen Feldes migrieren die geladenen Partikel in der 
Dispersion zur entgegengesetzt geladenen Elektrode (dem zu beschichtenden Substrat), 
koagulieren dort und bilden eine dichte Schicht mit vergleichsweise geringem 
Lösemittelanteil (Abb. 3-5). 
 
 
Abb. 3-5: Prinzipschaubild zur Elektrophoretischen Abscheidung von Nanopartikeln 
 
Für den Mechanismus der Partikelabscheidung an der Substratoberfläche erscheinen je nach 
Versuchsführung die folgenden Modelle plausibel [76]: 
Zum einen kann die Oberflächenladung der Partikel bei Kontakt mit der Elektrode 
neutralisiert werden [79]. Die Partikel sind dadurch einerseits nicht mehr elektrophoretisch 
mobil und andererseits nicht mehr vor Agglomeration geschützt. Da hier ein direkter Kontakt 
zwischen Partikel und Substratoberfläche vorausgesetzt ist, kann dieser Mechanismus nur in 
den Anfangsstadien der elektrophoretischen Abscheidung bzw. bei einer unvollständigen 
Bedeckung des Substrates greifen. Ist ein direkter Kontakt zwischen Partikel und Elektrode 
nicht mehr möglich, wie zum Beispiel bei der Abscheidung dickerer Schichten oder der EPD 
an Membranen zwischen den Elektroden, kann dieser Mechanismus hingegen keine 
Gültigkeit mehr besitzen. 
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Das zweite denkbare Modell der elektrophoretischen Deposition geht von einer Ausflockung 
der Partikel bei Annäherung an die Elektrode durch Neutralisation des pH-Wertes oder durch 
Zunahme der Partikelkonzentration aus [80]. Die Stabilität von Partikeldispersionen hängt 
entscheidend von deren Oberflächenladung, ausgedrückt durch das Zetapotential, und somit 
vom pH-Wert der Dispersion ab. Liegt in einer wässrigen Dispersion ein elektrisches Feld an, 
so findet an der Kathode eine Entladung von H3O+-Ionen und an der Anode von OH—Ionen  
statt, durch die es dort jeweils zur pH-Verschiebung kommt. Nähert sich hierbei der pH-Wert 
an den isoelektrischen Punkt der dispergierten Partikel an, verlieren diese ihre Stabilisierung 
und Agglomeration sowie Ausflockung werden erleichtert. Des Weiteren kommt es bei 
Wanderung der Partikel im elektrischen Feld vor der Elektrodenoberfläche zu einer 
Partikelanreicherung. Hierdurch steigt die Kollisionsfrequenz zwischen den Partikeln, so dass 
auch hierdurch die Agglomeration begünstigt und eine Ausflockung wahrscheinlicher wird 
[65]. 
Hamaker et al. führen im dritten Modell die Partikelabscheidung auf den durch 
nachkommende Partikel ausgeübten Druck zurück [81]. Dies bleibt vor allem dann als 
Erklärung, wenn die Partikel an einer Membran abgeschieden werden und somit kein Kontakt 
mit der Elektrode wirksam werden kann. Eine Entladung an der Elektrodenoberfläche oder 
die pH-Verscheibung vor der Elektrode scheiden dann als Erklärungsmuster aus. 
 
Auch für die mathematische Beschreibung der Abscheiderate während der 
elektrophoretischen Deposition existieren in der Literatur verschiedene Modelle. Hamaker 
beobachtete bereits im Jahre 1940, dass die abgeschiedene Masse sich linear mit der 
geflossenen Ladungsmenge verändert [82]. Aus seinen Untersuchungen heraus stellte er den 
folgenden Zusammenhang für die Abscheidungsrate dY/dt auf: 
 
fµEAc
dt
dY =            (3-7) 
 
Die Menge der abgeschiedenen Partikel Y ergibt sich damit aus der Abscheidungszeit t, der 
elektrophoretischen Mobilität µ, der Feldstärke E, der Elektrodenoberfläche A, der 
Partikelkonzentration c und einem Faktor f. Letzterer berücksichtigt, dass nicht alle Partikel, 
die zur Elektrodenoberfläche wandern, auch am Schichtaufbau beteiligt sind und nimmt somit 
einen Wert zwischen Null und Eins an. Von dieser Formel ausgehend haben verschiedene 
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Autoren weitere Betrachtungen und modifizierte Gleichungen für die Beschreibung der 
Abscheidekinetik geliefert [65, 68, 76, 83-85]. Zusammenfassend ist die Dicke der 
entstehenden Schicht von Feldstärke, Leitfähigkeit, Viskosität, Feststoffgehalt, Abscheidezeit 
sowie dem Zetapotential der Partikel abhängig. Insbesondere wurde in diesen Arbeiten auch 
der Einfluss der Leitfähigkeit des Elektrolyten betrachtet. Dabei wurde festgestellt, dass sich 
eine zu hohe Leitfähigkeit nachteilig auf die Partikelabscheidung auswirken kann [84]. 
Während einige Autoren schließen, dass sich die Abscheiderate umgekehrt proportional zur 
spezifischen Leitfähigkeit verhält [86], kommen Ferrari et al. zu dem Ergebnis, dass es in 
Bezug auf die elektrische Leitfähigkeit einen nach oben wie unten begrenzten Bereich gibt, in 
welchem die EPD möglich ist [84]. Lage und Breite dieses Toleranzbereiches hängen dabei 
mit der Konzentration der abzuscheidenden Partikel zusammen. Mit Zunahme der 
Partikelkonzentration im Elektrolyten steigt die anzustrebende Leitfähigkeit. Gleichzeitig 
nimmt die Breite des Toleranzbereiches zu. 
 
Die EPD wurde in jüngerer Zeit auch bereits zur Abscheidung von Nanopartikeln verwendet 
[87-93]. Als Vorteil hat sich hierbei die Erzielung einer besonders hohen Packungsdichte 
erwiesen, die es ermöglicht, rissfreie Schichten im Mikrometerbereich zu erzeugen. Hierbei 
hat sich gezeigt, dass die Feststoffkonzentration in der Dispersion nur 1-5 Gew.-% betragen 
muss, um dennoch dichte Schichten erzeugen zu können. Selbst aus verdünnten Dispersionen 
kann man also mittels EPD auf unebenen Flächen gleichmäßige Schichten erhalten, deren 
hohe Gründichte generell auch dickere Schichten als beim reinen Sol-Gel-Verfahren 
ermöglicht [78, 81, 94]. Dies ist der wesentliche Vorteil der EPD. So wurden in den dem 
Kapitel 4 zu Grunde liegenden Arbeiten zur Abscheidung der Mischoxidpartikel nur etwa 2 
Gew.-% im Ethanol/Wasser-Gemisch dispergiert. Über den pH-Wert des Mediums kann 
weiterhin das Zetapotential der Partikel eingestellt werden. 
Auch in Verbindung mit dem Sol-Gel-Verfahren wurde die elektrophoretische Abscheidung 
bereits genutzt. So fertigten Castro et al. basisch katalysierte SiO2-Sole und schieden daraus 
auf korrosionsbeständigem CrNi-Stahl Schichten durch elektrophoretische Deposition ab [95-
98]. Durch die Verwendung der EPD konnte die Schichtdicke im Vergleich zum 
Tauchverfahren von 3,5 auf 12 µm gesteigert werden, wobei die Schichten eine exzellente 
Korrosionsbeständigkeit in Meerwasser und in 1N Salzsäure aufwiesen. Sheffer et al. 
berichteten, dass durch eine äußere Spannung beim Sol-Gel-Prozess nach der Hydrolyse die 
Polykondensation und damit die Schichtbildung verstärkt werden kann [99]. 
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Da mittels elektrophoretischer Abscheidung naturgemäß nur Feststoffe abgeschieden werden 
können, müssen alle Sinteradditive in den Partikeln selbst enthalten sein. SiO2-B2O3-P2O5-
Mischpartikel können wie in Abschnitt 3.2.1 beschrieben über einen NH3-katalysierten Sol-
Gel Prozess synthetisiert werden. Je nach Bedingungen erhält man  7 - 400 nm große, mono-
disperse Partikel. Durch gezielte Steuerung der Synthese sind auch Partikel mit einer Bor-
reicheren, sinteraktiven Oberfläche herstellbar. Die Partikel können isoliert, getrocknet und je 
nach Größe bei maximal 350 °C kalziniert werden. Dadurch schrumpfen die Partikel bereits 
vor der Abscheidung, was später die Schichtdicke erhöhen kann. 
Für die elektrophoretische Abscheidung können partikuläre Sole direkt verwendet werden, 
während Mischoxidpartikel gegebenenfalls zunächst redispergiert werden müssen. Für die 
EPD ist dabei jedoch ein rein wässriges Medium nicht nutzbar, da durch die angelegte 
Spannung eine Wasserelektrolyse einsetzen kann und die dadurch entstehende 
Gasentwicklung an der Substratoberfläche die homogene Schichtabscheidung massiv 
beeinträchtigen kann [78]. Zudem kann die Wasserelektrolyse zu einer Absenkung des pH-
Wertes nahe der Anodenoberfläche und in Folge dessen zur Gelierung des Sols führen, da 
SiO2-Sole bei niedrigen pH-Werten meist nicht stabil sind [100]. Daher wurde üblicherweise 
reines Ethanol oder eine Ethanol/Wasser-Mischung mit max. 10% Wasser eingesetzt, wobei 
das Mischungsverhältnis durch Vorversuche den jeweiligen Gegebenheiten (Substrat, 
Spannung) angepasst wurde. Als Elektrolyt und Stabilisator diente NH3. Die Gasentwicklung 
konnte hierdurch unterdrückt werden. Für die anodische Abscheidung der Mischoxidpartikel 
wurde typischerweise ein pH-Wert von 8-10, entsprechend einem Zetapotential für SiO2 von 
etwa -30 mV, eingestellt. Typischerweise wurde mit einem Feststoffgehalt in der Dispersion 
zwischen 1 und 4% gearbeitet. Zur Verbesserung der interpartikulären Haftkräfte und damit 
zur Reduzierung der Rissneigung wurde in einigen Versuchen weiterhin etwas 
Polydiethoxysiloxan (PDES) zugefügt. 
 
Die Abscheidung wurde in einer selbst hergestellten Elektrodenhalterung und somit unter 
konstanten geometrischen Verhältnissen durchgeführt. Proben einer Größe von etwa 15x20 
mm wurden entsprechend der negativen Ladung der Partikel als Anode geschaltet und über 
eine Kupferschraube kontaktiert. Als Kathode dienten 2 Platten (20 x 20 mm) aus Streck-
metall, die auf beiden Seiten der Anode im Abstand 0,5, 1,0, 1,5 und 2,0 cm befestigt werden 
können. Das Substrat wurde dabei beidseitig beschichtet. Die erzeugte Schichtdicke kann 
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durch Variation der Spannung (1-20 V) und der Abscheidezeit (1-60 min) gut eingestellt 
werden, wobei Schichten bis zu einer Dicke von etwa 40 µm erzeugbar sind. Bei konstanter 
Spannung fällt der Abscheidestrom aufgrund der stattfindenden Schichtbildung mit der Zeit 
logarithmisch ab, was durch den Spannungsabfall an der Substrat/Elektrolyt-Phasengrenze 
aufgrund der isolierenden Partikelschicht erklärt werden kann. Dies zeigt, dass die 
Abscheiderate mit der Zeit immer geringer wird, es deutet aber auch darauf hin, dass die 
abgeschiedenen Partikel bereits vergleichsweise dichte Schichten ausbilden. 
 
3.2.4 Thermische Verdichtung 
 
Die aus einem der vorgenannten Verfahren resultierende „Grünschicht“ wird zunächst 
zwischen Raumtemperatur und max. 100°C getrocknet, wobei bereits eine Gelierung einsetzt. 
Die dadurch entstandene Gelschicht kann anschließend durch eine Wärmebehandlung im 
Bereich von 150 bis 600°C zu einer geschlossenen Schicht verdichtet werden. Durch 
Erhöhung der Temperatur nimmt dabei auch sukzessive der Vernetzungsgrad der Schicht zu. 
Die Wärmebehandlung wurde zumeist in einem Ofen (Carbolite CWF11) unter strömender 
Luft durchgeführt. Die Abkühlung erfolgte dabei im ausgeschalteten Ofen und somit 
langsamer als mit 5 K min-1. Im Rahmen der in Kapitel 6 beschriebenen Arbeiten wurden 
auch lokale Sintermethoden (IR-Strahlung, Induktionserwärmung) angewendet. 
 
3.2.5 Untersuchungsmethoden 
 
Die Untersuchung des Benetzungsverhaltens der Substrate gegenüber wässrigen Solen wurde 
durch Kontaktwinkelmessungen am ruhenden Wassertropfen (5 µl bidestilliertes Wasser) mit 
einem Gerät der Marke DataPhysics OCA 15+ durchgeführt. 
Größe und Größenverteilung von Nanopartikeln können durch dynamische Lichtstreuung 
bestimmt werden. Hierbei wird die winkelabhängige Streuung von Laserlicht in Dispersionen 
gemessen. Eine Autokorrelationsfunktion berechnet aus der durch die Brown’sche Bewegung 
hervorgerufenen Intensitätsfluktuation die Teilchendurchmesser (nm- bis unterer µm-
Bereich). Zumeist wurde hierzu das Gerät Malvern Zetasizer 3000 HSA verwendet. Aufgrund 
von möglicher Mehrfachstreuung, kann mit der Messanordnung von diesem Gerät nur in stark 
verdünnten Dispersionen gemessen werden. In späteren Untersuchungen, insbesondere zu den 
Abschnitten 7 und 8, wurde das Gerät Malvern Zetasizer Nano ZS eingesetzt, welches auch 
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Untersuchungen bei höheren Feststoffgehalten erlaubt. Standardmäßig wurden die Teilchen in 
1 mM KCl-Lösung dispergiert.  
Einzelne, repräsentative Teilchen können mit einem Transmissionselektronenmikroskop 
(Phillips EM 420) direkt abgebildet und charakterisiert werden (nm- bis µm-Bereich). Man 
erhält daneben auch Aussagen über das Agglomerationsverhalten. Dazu wurde eine verdünnte 
Dispersion, bevorzugt in Ethanol, auf ein Target aus einem dünnen, graphitbeschichteten 
Kupfernetz aufgebracht, getrocknet und unter Vakuum in den Elektronenstrahl gebracht. Die 
durchstrahlenden Elektronen bilden die Teilchen auf einem Schirm oder auf einer Photoplatte 
ab. Bei kristallinen Teilchen kann man durch eine Änderung des Projektiv-Linsensystems ein 
Elektronenbeugungsbild erhalten und mit dessen Hilfe Rückschlüsse auf die Kristallstruktur 
der Probe ziehen. Mit einem EDAX-Detektor kann die elementare Zusammensetzung der 
Teilchen bestimmt werden. 
IR-spektroskopische Untersuchungen der Dispersionen und Mischpartikel wurden mit einem 
Nicolet 5 PC FT-IR-Spektrometer durchgeführt. Die zu untersuchenden Substanzen wurden 
fein gemahlen und mit einem ca. 100fachen Überschuss von KBr zu Presslingen verarbeitet. 
Im Reflexionsmodus ist auch die Untersuchung von Schichten möglich. Die IR-Spektroskopie 
diente hier vor allem zur qualitativen Bestimmung der Netzwerkpartner (wobei auch 
quantitative Rückschlüsse gezogen werden können) und des Bindungsaufbaus im Netzwerk. 
Die Mikrohärte des Beschichtungsmaterials wurde an 1mm dicken, freistehenden Gelplatten 
bestimmt. Hierzu wurde das Sol in eine Petrischale gegossen und dort wie beschrieben 
wärmebehandelt. 
Formkörper des Beschichtungsmaterials wurden auch erzeugt, um das Sinterverhalten und die 
thermische Ausdehnung mittels dilatometrischer Messungen zu untersuchen. Zur 
Probenherstellung wurde hierbei teilweise auch ein so genannter Gelcasting-Prozess 
verwendet, in welchem ein lösliches Monomer (Acrylamid) der Nanopartikelsuspension 
zugefügt wird [101]. Als Hochtemperatur-Dilatometer wurde das Modell L75/1550 von Fa. 
Linseis verwendet. Die Längenänderung einer eingespannten Probe wird in einem 
beheizbaren Messsystem, aus Al2O3 (bis 1550 °C) mit einem Abtaststempel bestimmt. Die 
Prüfparameter können wie bei der Ofensinterung programmiert werden. (Aufheizrate: 5 
K/min; Tmax: 200-900 °C; Haltezeit: 0-120 min; Atmosphäre: Luft; Abkühlung: 
Ofencharakteristik). In einem ersten Heizzyklus können die Sinterkurven und damit der 
Sinterpunkt der Probe bestimmt werden. Die gleichen Heizzyklen müssen so lange wiederholt 
werden bis die Längenänderung von Zyklus zu Zyklus gleich bleibt. Aus der letzten 
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Dilatometerkurve kann dann der Ausdehnungskoeffizient des Materials bestimmt werden, 
welches durch Sintern bei Tmax erhalten wird. 
Amorphe und kristalline Phasen in den Gelmaterialien wurden mittels Röntgenbeugung 
(Siemens, Kristalloflex) unter Nutzung monochromatischer Cu-Kα1-Strahlung untersucht. 
Um die thermische Stabilität funktioneller Gruppen im Netzwerk und des Glasnetzwerkes 
selbst zu untersuchen, wurden FT-IR-Spektren der Gele nach einer Wärmebehandlung im 
Transmissionsmodus aufgenommen (Nicolet 5 PC). 
Die Qualität der Schichten im Hinblick auf Risse und andere Defekte wurde mittels 
Lichtmikroskopie sowie Rasterelektronenmikroskopie (REM, Philips XL40) charakterisiert. 
An Anodisierschichten (Kapitel 7) wurden zur Probencharakterisierung zunächst Kryobrüche 
angefertigt, die dann mittels der Feldemissions-Rasterelektronenmikroskopie (FE-REM) am 
Fraunhofer-IKTS Dresden untersucht werden konnten. 
Zur Untersuchung der Oberflächenstruktur der Schichten wurde auch die 
Rasterkraftmikroskopie (AFM, Nanoscope III, Digital Instruments) im Tapping-Mode 
eingesetzt. Die Methode erlaubt sowohl die dreidimensionale Darstellung der Oberfläche im 
nm-Bereich als auch die Bestimmung der Schichtdicke durch das Höhenprofil von gezielten 
Kratzern in der Schicht. Die Schichtdicke wurde sowohl durch metallographische 
Querschliffe als auch mit Hilfe eines Schichtdicken-Messgerätes (DUALSCOPE® MP40 der 
Fa. Fischer mit einer ED10-Sonde, Wirbelstrommethode) bestimmt. 
Die Auswirkung der Schutzschichten auf die mechanische Belastbarkeit der Substrate wurde 
mit einem Abriebtestgerät (Taber® Linear Abraser, Modell 364, Erichsen Testing Equipment) 
bestimmt. Bei der Abriebsbestimmung werden Standardreibrollenmaterialien (Wearaser™ 
CS-10, elastisch, weich und CS-17, elastisch, grob) in den Prüfkopf eingebaut und in beliebig 
vielen Zyklen linear über die zu prüfenden Flächen geführt. Hierbei sind die Hublänge (12.7 – 
101.6 mm) und -geschwindigkeit (2 – 60 Zyklen/Min.) einstellbar und die Belastung (350 – 
1600 g in 150 g- und 250 g Schritten) variabel. Aufgrund der meist kleinen Probengröße und 
der Materialeigenschaften haben sich eine Hublänge von 12.7 mm, eine Geschwindigkeit von 
15 Zyklen/Min. (entspricht 20.07 mm/sec) und eine Belastung von 350 - 1000 g für die 
meisten Untersuchungen bewährt. Da der Abrieb bei den Untersuchungen sehr gering ausfällt, 
ist die Messung des Gewichtsverlusts trotz genauer Waage sehr ungenau. Die Auswertung 
erfolgte daher zumeist visuell über eine Stereolupe und ein optisches Mikroskop (Zeiss Axio 
Imager.Z1m; 5- und 20-fache Vergrößerung). Als Anhaltspunkte für die Schutzwirkung der 
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Schichten dienen das Auftreten von Kratzern, das Durchbrechen bis hin zur vollständigen 
Entfernung der Schichten in Abhängigkeit der eingestellten Parameter. 
Ein Aspekt der Korrosionsstabilität von Schutzschichten ist ihr Unterwanderungsverhalten 
[102]. Dieses wurde untersucht, indem ein künstlicher Defekt in die Schichten eingebracht 
und mit 0,5 M Natriumchloridlösung belastet wurde. Die Korrosionspotentialverteilung in der 
Umgebung dieses künstlichen Defektes wurde dann berührungslos mittels einer 
Rasterkelvinsonde bestimmt [103-107]. 
Die Barrierewirkung der Schichten sowie ihre Stabilität bei einer korrosiven Belastung wurde 
weiterhin mit Hilfe der elektrochemischen Impedanzspektroskopie [108-114] in 0.1 M 
Na2SO4-Lösung untersucht. Dabei wurde ein Potentiostat vom Typ Zahner IM6 mit einer 
üblichen Dreielektroden-Anordnung verwendet, wobei die Probe als Arbeitselektrode von der 
Außenseite der Zelle her gegen einen O-Ring mit einem Durchmesser von 10 mm gedrückt 
wurde, um nur die beschichtete Oberfläche (78,5 mm2) dem Elektrolyten auszusetzen. Als 
Elektrolyt wurde eine 0,1 M Natriumchloridlösung oder eine 0,1 M Natriumsulfatlösung bei 
Raumtemperatur verwendet. Die Impedanzspektren wurden üblicherweise im 
Frequenzbereich von 106/105 bis 10-1/10-2 Hz bei einer Amplitude von 10 mV um das freie 
Korrosionspotential aufgenommen. 
In Salzsprühtests wurden in einer 400 Liter Bewitterungskammer (Erichsen Testing 
Equipment, Corrotherm 610) verschiedene beschichtete und unbeschichtete Proben nach ISO 
9227 (ehemals DIN 50021 und DIN 53167) auf ihre Beständigkeit im Salznebel geprüft. Dazu 
wurden die Kanten beschichteter und unbeschichteter Proben mit einem Harz versiegelt, um 
nur gerade Flächen auszulagern. Die Proben wurden in einem Winkel von 65° in einer 
Halterung in der Mitte der Kammer bei 35 °C mit einer 5%igen NaCl-Lösung bis zu 168 h 
lang bewittert. In regelmäßigen Abständen (anfangs alle 2 h, später täglich) wurden die 
Proben herausgenommen, fotografiert und bewertet, bis sie wieder zurück in die Kammer 
kommen. Die Bewertung der Proben erfolgte optisch. Unter anderem wurde beurteilt wie die 
Fläche angegiffen wird, wann Defekte auftreten und wie diese sich ausbreiten. Daneben 
wurden auch geritzte Proben im Salznebeltest untersucht. Die Ritzung erfolgte mit der 80 µm 
Diamantspitze am Taber Abraser mit einer Belastung von 1000 g. 
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4 Neuartige anorganisch-nanopartikuläre Schutzschichten auf 
Aluminiumwerkstoffen und Stählen 
 
Wie in Kapitel 3 bereits ausführlich beschrieben, sollte nun bei den in diesem und im 
folgenden Kapitel vorgestellten eigenen Arbeiten der Effekt der Erniedrigung der 
Sintertemperatur von Nanopartikeln ausgenutzt werden, um auf thermisch wenig belastbaren 
Leichtmetallen dennoch weitgehend anorganische Schutzschichten erzeugen zu können. 
Anorganische Überzüge sollten gegenüber organischen Beschichtungen oder Hybridschichten 
mit signifikantem organischen Anteil Vorteile hinsichtlich der Abrasionsresistenz sowie der 
thermischen Beständigkeit bieten. Rein anorganische Schichten sind aber auf 
konventionellem Wege thermisch nur bei sehr hohen Temperaturen zu erzeugen, die 
insbesondere bei Leichtmetallen, aber auch für bestimmte Anwendungen (siehe Kapitel 6), 
schnell die Grenze der thermischen Belastbarkeit des Substrates überschreiten. Um dies zu 
umgehen, sollte daher in den vorliegenden Arbeiten die hohe Sinteraktivität von 
Nanopartikeln ausgenutzt werden. Diese führt zu einer deutlich erniedrigten Sintertemperatur 
und ermöglicht somit die Erzeugung anorganischer Schichten bei geringeren Temperaturen. 
Dieser Effekt sollte durch Sinteradditive, wie z.B. B2O3 oder P2O5, verstärkt werden, die mit 
Siliziumoxid eutektische Gemische bilden und somit die Sintertemperatur noch weiter 
erniedrigen können. Darüber hinaus können diese Additive auch die Eigenschaften der 
erzeugten Schichten positiv beeinflussen. So führt der Einbau von Phosphoratomen in das Si-
O-Netzwerk beispielsweise zu einer Verbesserung der chemischen Beständigkeit [1]. Weitere 
zu beeinflussende Eigenschaften sind zum Beispiel die Flexibilität der Schichten sowie der 
thermische Ausdehnungskoeffizient. Letzterer sollte möglichst gut an das Substrat angepasst 
sein, um eine gute Schichthaftung auch bei mechanischer Belastung zu gewährleisten. 
 
Zum Zeitpunkt des Beginns der hier zusammengefassten Arbeiten existierten in der Literatur 
zwar bereits erste Ansätze zur Entwicklung von Korrosionsschutzschichten auf der Basis 
chemischer Nanotechnologie, jedoch beschränkten sich diese überwiegend auf organisch-
anorganische Hybridschichten [2-4] oder Nanokomposite mit organischer Matrix [5-7]. Mit 
der Entwicklung rein anorganischer Schutzschichten für den Korrosionsschutz von Metallen 
über die thermische Verdichtung Nanopartikel-basierter Systeme wurde somit hier eine ganz 
neue Forschungsrichtung eingeschlagen, der eine vergleichsweise ehrgeizige Zielsetzung zu 
Grunde liegt. 
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Die ersten Entwicklungsarbeiten anorganischer Korrosionsschutzschichten aus 
nanopartikulären Systemen wurden an Aluminiumwerkstoffen vorgenommen, wobei einige 
grundlegende Experimente auch an Stahloberflächen durchgeführt wurden [8-10]. Um das 
Ziel der Erzeugung korrosions- und verschleißbeständiger, dichter sowie rein anorganischer 
Schutzschichten auf der Basis von SiO2 zu erreichen, wurden im Laufe der Arbeiten dabei 
verschiedene Verfahren entwickelt und erprobt, die ebenfalls in Kapitel 3 bereits grundlegend 
eingeführt wurden und deren Ergebnisse in diesem und den folgenden Kapiteln vorgestellt 
werden sollen. Allen Verfahren ist dabei gemein, dass das aufgebrachte schichtbildende 
Material durch eine Wärmebehandlung bei möglichst niedriger Temperatur verdichtet und in 
eine weitgehend anorganische Schicht umgewandelt werden soll. Aufgrund ihres 
anorganischen, glasartigen Charakters können derartige Schichten auch als Nano-
Emaillierung bezeichnet werden. 
Bei den nun in diesem Abschnitt skizzierten Arbeiten auf Aluminiumwerkstoffen wurden 
bereits viele grundlegende Verfahrensvarianten (siehe 3.2) zunächst in ersten Versuchen 
beschritten, wie im Folgenden kurz dargestellt wird. Diese wurden dann in den den 
Abschnitten 5 und 6 zu Grunde liegenden Arbeiten aufgegriffen und weiterentwickelt. 
 
4.1 Anorganische Schichten auf Basis polymerer Sole 
 
In den ersten Versuchen zur Erzeugung anorganischer Nanopartikel-basierter Überzüge auf 
Aluminiumwerkstoffen wurden zunächst Schichten auf Basis von Tetraethoxysilan und 
Additiven mittels Sol-Gel-Technologie unter saurer Katalyse erzeugt. Wie in Abschnitt 3.2.1 
bereits grundlegend dargestellt wurde, entstehen hierbei Sole mit makromolekularen 
Nanostrukturen („polymere Sole“). 
Abb. 4-1 zeigt makroskopische Aufnahmen der typischerweise transparenten Schichten aus 
TEOS mit 10% Boroxid auf einer Aluminiumlegierung (AlMg5), unlegiertem Stahl (St 36-3) 
und einem Glasplättchen. Aufgrund der geringen Viskosität des Sols haben die Schichten 
typischerweise nur eine Dicke unterhalb von 1 µm. Dennoch sind sie offensichtlich recht 
dicht, da an dem unlegierten Stahl nach der Wärmebehandlung (400°C, 4 h) unterhalb der 
Schicht keine signifikante Oxidation der Oberfläche zu beobachten ist (siehe Abb. x in der 
Mitte: die dunklen Flächen sind nicht beschichtet und daher stark oxidiert). Die Schichten 
sind frei von Mikrorissen, wenn eine bestimmte kritische Schichtdicke, die auch von Art und 
Oberflächenzustand des Substrates abhängig ist, nicht überschritten wird. 
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Abb. 4-1: Transparente Sol-Gel-Mischoxidschichten (Basis: Tetraethoxysilan + 10% B2O3) 
auf verschiedenen Substraten nach einer Wärmebehandlung bei 400°C für 4 Stunden [8] 
 
Da die thermische Ausdehnung von Aluminium doppelt so hoch ist wie die von Stahl ist die 
kritische Schichtdicke auf Aluminiumwerkstoffen entsprechend deutlich niedriger als auf 
Stählen. Diese kann allerdings auch durch die verwendeten Silane und die sich daraus 
ergebende Struktur des gebildeten Netzwerkes beeinflusst werden. Wenn nur TEOS als Basis 
des Schichtsystems verwendet wird, welches an allen funktionellen Gruppen 
Vernetzungsreaktionen eingehen kann, wird die Schicht aus einem recht starren Netzwerk aus 
Si-O-Si-Brücken aufgebaut werden (Abb. 4-2, oben). Dieses ist durch eine sehr niedrige 
Flexibilität und somit eine hohe Rissempfindlichkeit gekennzeichnet. Die kritische 
Schichtdicke, unterhalb der Rissbildung vermieden werden kann, beträgt in diesem Fall somit 
maximal 1 µm. Um diese zu erhöhen kann das Netzwerk nun aber auch durch Verwendung 
eines Anteiles trifunktioneller Silane (TREOS, MTEOS, PTEOS) modifiziert werden. Die 
nicht hydrolysierbaren Gruppen in diesen Molekülen werden in das Netzwerk eingebaut und 
führen somit zu einer größeren Toleranz gegenüber mechanischen Spannungen (Abb. 4-2, 
unten). Es konnte gezeigt werden, dass die nicht hydrolysierbaren Gruppen auch nach einer 
Wärmebehandlung bei 400°C noch im Material vorhanden sind. Werden hierbei allerdings 
organische Gruppen (Methyl-, Phenyl-) verwendet, so kommt es bei einer Wärmebehandlung 
bei noch höheren Temperaturen zur Verbrennung dieser Gruppen und somit zur 
Schwarzfärbung der Schichten. Dies kann durch Verwendung des H-Atoms als einfachster 
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nicht hydrolysierbarer funktioneller Gruppe vermieden werden. Durch eine solche 
Modifizierung des Netzwerkes kann somit die kritische Schichtdicke erhöht werden, wobei 
sie auf Aluminium allerdings dennoch auf einige wenige Mikrometer begrenzt bleibt. 
 
 
Abb. 4-2: Illustration des Spannungsabbaus im Netzwerk durch Einbau nicht 
hydrolysierbarer funktioneller Gruppen 
 
Abb. 4-3 zeigt die Mikrohärte (HV 0,1) zweier Schichtvarianten als Funktion der 
Wärmebehandlungstemperatur. Die eine Variante basiert auf reinem TEOS während die 
andere flexiblere Variante aus einem Gemisch aus TEOS und TREOS aufgebaut wurde. Die 
Härte der Schichten steigt wie erwartet mit ansteigender Temperatur der Wärmebehandlung 
durch die einsetzende Verdichtung. Während die maximal erreichte Härte für die starrere 
TEOS-Schicht höher ist, ist zu beobachten, dass an der Schicht aus der Silanmischung bereits 
bei niedrigeren Temperaturen eine deutliche Verdichtung zu erzielen ist. So überschreitet bei 
500°C die Mikrohärte der TEOS/TREOS-Schicht bereits diejenige von unlegiertem Stahl. Die 
frühe Härtesteigerung kann durch einen zunehmenden Abbau der Si-H-Gruppen mit 
ansteigender Temperatur erklärt werden. 
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Abb. 4-3: Mikrohärtemessungen an einer Platte des Schichtmaterials als Funktion der 
Sintertemperatur und der verwendeten Silane; a) reines Tetraethoxysilan (TEOS),  
b) 90 Vol.-% TEOS + 10 Vol.-% Triethoxysilan (TREOS) [8] 
 
Als wesentlicher Aspekt der Korrosionsschutzwirkung wurde an diesen Schichten auch die 
Unterwanderungsbeständigkeit wie in Abschnitt 3.2.5 beschrieben untersucht. Die 
Delaminationsfront kann aus mit der Rasterkelvinsonde gemessenen Potentialprofilen als 
scharfer Potentialgradient identifiziert werden (Abb. 4-4).  
Aus der Verschiebung der Delaminationsfront (des Potentialgradienten) von der Defektgrenze 
in den intakten Bereich der Beschichtung kann die Delaminationskinetik abgeleitet werden 
[11, 12]. Die Delaminationskinetik der untersuchten Sol-Gel-Schicht auf Stahl wurde mit der 
eines organischen Primers verglichen, der industriell zur Vorbehandlung von 
Stahloberflächen vor der Gummierung eingesetzt wird (Abb. 4-5). Die Unterwanderung der 
Sol-Gel-Schicht ist ganz offensichtlich langsamer als die des organischen Primers. Dies 
spricht für eine gute Haftung der Sol-Gel-Schicht auf dem Stahlsubstrat. Der 
Korrosionsschutz, der durch diese Schicht erzielt werden kann, ist in dieser Hinsicht somit als 
vielversprechend zu bewerten. Ergänzend hierzu konnte durch Auswertung elektrochemischer 
Impedanzspektren die Dielektrizitätskonstante der Sol-Gel-Schicht errechnet werden. Mit 
einem Wert von 5,6 entspricht sie in etwa Werten von technischen Gläsern. Somit kann 
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geschlossen werden, dass tatsächlich eine weitgehend anorganische, glasähnliche Schicht 
erzeugt worden ist. 
 
 
Abb. 4-4: Unterwanderungsversuche an einer Sol-Gel-Schicht auf unleg. Stahl unter Messung 
der Potentialprofile mittels Rasterkelvinsonde ausgehend von einem künstlichen Defekt mit 
0,5 M NaCl-Lösung [8] 
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Abb. 4-5: Vergleich der Delaminationskinetiken von einer Sol-Gel-Schicht und einem 
kommerziellen organischen Primer, je auf unlegiertem Stahl, abgeleitet aus 
Unterwanderungsprofilen wie in Abb. 4-4 gezeigt [8] 
 
4.2 Anorganische Schichten auf Basis kommerzieller Nanopartikel 
 
Auf Aluminiumwerkstoffen wurden nur allererste Versuche zur Schichterzeugung aus 
kommerziell erhältlichen Nanopartikeln durchgeführt. So wurden Schichten auf Basis einer 
Dispersion von Aerosil® 300 (Partikelgröße 7 nm) und in Lösung zugeführten Sinteradditiven 
(10 Mol-% B2O3 + 5 Mol-% Na2O) durch Aufbringung der Dispersion erzeugt und bei 550°C 
für 4 Stunden in Luft verdichtet. Die Topographie derartiger Schichten wurde durch 
Untersuchungen im Rasterkraftmikroskop ermittelt (Abb. 4-6). Es zeigt sich, dass eine 
nanopartikuläre Struktur auch nach der Wärmebehandlung noch auf der Oberfläche erhalten 
bleibt. 
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Abb. 4-6: Oberflächenstruktur (AFM-Messung) einer Schicht aus Aerosil® 300 (Partikelgröße 
7 nm) + 10 Mol-% B2O3 + 5 Mol-% Na2O nach Verdichtung bei 550°C für 4 h in Luft [8] 
 
Als problematisch stellte sich bei diesen ersten Versuchen mit kommerziellen Nanopartikeln 
heraus, dass die einstellbare Feststoffkonzentration in der Dispersion aus Gründen der 
Viskosität und der Dispersionsstabilität auf sehr geringe Werte beschränkt ist. Bei höheren 
Feststoffgehalten nehmen Wechselwirkungen (van der Waals-Kräfte, Wasserstoffbrücken) 
zwischen den Partikeln und somit die Neigung zur Agglomeration stark zu oder es setzt eine 
Gelierung bereits vor der weiteren Verarbeitung ein. Niedrige Feststoffgehalte reichen aber 
nicht aus, um in der „Grünschicht“ bereits eine möglichst hohe Dichte zu erzielen. Die Folge 
ist eine starke Neigung zur Bildung von Rissen oder stark porösen Schichten. Auf 
Aluminiumwerkstoffen wurde daher der Weg der Schichtaufbringung in Form von 
Dispersionen kommerzieller Nanopartikel zunächst nicht weiter verfolgt. Stattdessen wurde 
der Fokus auf die elektrophoretische Abscheidung von Nanopartikeln gelegt, für die 
Mischoxidpartikel über die Sol-Gel-Technik unter basischer Katalyse hergestellt wurden. 
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4.3 Anorganische Schichten auf Basis partikulärer Mischoxid-Sole 
 
Da bei der Elektrophoretischen Abscheidung nur dispergierte Partikel und keine 
Lösungsbestandteile auf der Substratoberfläche abgeschieden werden, mussten 
Mischoxidpartikel, in denen sämtliche Sinteradditive bereits enthalten sind, über die Sol-Gel-
Technik wie in 3.2.1 beschrieben hergestellt werden. Wie die transmissionselektronen-
mikroskopische Aufnahme zeigt, konnten monomodale sphärische Partikel erhalten werden, 
die recht monodispers sind und eine geringe Tendenz zur Agglomeration aufweisen (Abb. 3-1 
in 3.2.1). Die Partikelgröße konnte dabei gut über die Syntheseparameter (z.B. 
Tropfgeschwindigkeit, Temperatur) variiert werden. 
Mittels FTIR-Spektroskopie wurden die getrockneten Mischoxid-Nanopulver des ternären 
Si/B/P-Oxidsystems als KBr-Pressling im Wellenlängenbereich 400 – 2000 cm-1 untersucht 
(Abb. 4-7).  
 
 
Abb. 4-7: FTIR-Spektrum von durch Sol-Gel-Technik hergestellten Mischoxid-Nanopartikeln  
 
Die auftretenden wesentlichen Absorptionsbanden wurden mit Literaturdaten verglichen [13-
15]. Die stärkste Bande bei 1100 cm-1 ist demnach einer Kombination aus 
Streckschwingungen der P-O-P- und der P-O-Si-Brücken zuzuordnen. Die Bande bei 1325 
cm-1 resultiert aus der Streckschwingung von P=O-Gruppen [15], die Schulter um 1200 cm-1 
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zeigt die asymmetrische Streckung von Si-O-Bindungen [14] und Deformationsschwingungen 
von O-Si-O-Bindungen erscheinen bei 460 cm-1. Eine weniger intensive Bande bei 670 cm-1 
kann auf eine Si-O-B-Defomrationsschwingung zurückgeführt werden, eine klar erkennbare 
Bande bei 1400 cm-1 zeigt die B-O-Streckung, während der Peak bei 950 cm-1 durch die Si-
OH-Streckung entsteht. Die Bande bei 1630 cm-1, welche für die H-O-H-
Deformationsschwingung steht, zeigt an, dass noch ein Wasseranteil im KBr-Pressling 
vorhanden war. Von besonderem Interesse ist ein Peak bei 780 cm-1, da dieser in binären 
SiO2-P2O5- oder SiO2-B2O3-Systemen üblicherweise nicht zu beobachten ist. Dieser Peak 
kann somit möglicherweise auf B-O-P-Bindungen zurückgeführt werden. In jedem Falle 
konnte durch die FTIR-Spektroskopie aber gezeigt werden, dass die Partikel aus dem ternären 
Si/B/P-System tatsächlich aus einer Mischoxidmatrix aufgebaut sind, deren Netzwerk aus 
[SiO4]- und [PO4]-Tetraedern sowie [BO3]-Triedern gebildet wird. Die [PO4]-Tetraeder sind 
durch drei einzelne Sauerstoff-Brückenbindungen und eine P=O-Doppelbindung 
charakterisiert. Durch den zusätzlichen Einbau von Natriumionen in das Netzwerk ist das 
Auftreten von [BO4]-Tetraedern zu erwarten. 
 
Die so gewonnenen Mischoxid-Nanopartikel wurden wie in Kapitel 3.2.3 beschrieben 
elektrophoretisch abgeschieden. Durch Variation der Zellspannung zwischen 2 und 20 V oder 
der Abscheidedauer zwischen 1 und 10 Minuten kann die resultierende Schichtdicke leicht im 
Bereich bis zu 40 µm eingestellt werden. Wird die Zellspannung konstant gehalten, fällt durch 
die zunehmende Isolierung der Substratoberfläche aufgrund der Partikelabscheidung die 
Stromdichte mit der Zeit logarithmisch ab. Hierdurch wird, wie in Abb. 4-8 für zwei 
ausgewählte Zellspannungen gezeigt wurde, die Abscheidekinetik der Partikel auf dem 
Substrat beschrieben. Es ist zu erkennen, dass bereits nach 1-2 Minuten die Stromdichte 
nahezu konstant wird, also die Abscheidung weitestgehend ihr Maximum erreicht hat. 
 
Oberflächenabbildungen mit dem Rasterkraftmikroskop von bei 150°C getrockneten EPD-
Schichten zeigen, dass die Partikel durch die Elektrophoretische Abscheidung tatsächlich in 
einer hohen Packungsdichte auf der Substratoberfläche angeordnet werden (Abb. 4-9). 
Schichten, die bis zu einer Schichtdicke von 30 µm auch nach der Wärmebehandlung bei 
400°C noch rissfrei blieben, konnten allerdings trotz der hohen Packungsdichte nur dann 
erhalten werden, wenn die Partikeloberfläche zusätzlich mit Polydiethoxysiloxan (PDES) als 
molekularem Haftvermittler modifiziert wurden (Abb. 4-10).  
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Abb. 4-8: Kinetik der elektrophoretischen Abscheidung von Mischoxid-Nanopartikeln; a) 
konstante Zellspannung von 10 V; b) konstante Zellspannung von 2 V [10] 
 
Der durch das PDES ausgeübte Einfluss auf die kritische Schichtdicke wurde mittels 
Transmissionselektronenmikroskopie untersucht. Hierbei ist zu erkennen, dass die einzelnen 
Oxidpartikel durch eine dünne Wolke mit polymerer Struktur umhüllt sind (Abb. 4-11). Diese 
wolkenartige Hülle kann auf ein verzweigtes Siliziumoxid-Netzwerk zurückgeführt werden, 
welches durch hydrolytische Separation der Ethoxygruppen des PDES in Gegenwart von 
Wasser gebildet wird. Durch eine derartige Umhüllung der Mischoxidpartikel kann die 
Rissbildung bei der Wärmebehandlung bis zu einer Schichtdicke von ca. 30 µm vermieden 
werden. Schichten, die auf diese Weise erzeugt wurden, zeigten in einfachen 
Abrasionsversuchen mit Siliziumcarbidpapier einer Körnung von 14 µm eine ausgezeichnete 
Verschleißbeständigkeit. 
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Abb. 4-9: Hohe Packungsdichte der durch EPD abgeschiedenen Mischoxid-Nanopartikel auf 
CrNi-Stahl; AFM-Abbildung nach Trocknung bei 150°C; Schichtdicke ca. 30 µm [8]. 
 
 
Abb. 4-10: AFM-Abbildungen zum Einfluss der Oberflächenmodifikation der 
Mischoxidpartikel durch Polydiethoxysiloxan; Wärmebehandlung bei 400°C für 4 h; links: 
Schicht einer Dicke von ca. 30 µm ohne PDES; rechts: Schicht einer Dicke von ca. 30 µm mit 
PDES [8]. 
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Abb. 4-11: TEM-Aufnahme eines einzelnen mit PDES umhüllten Mischoxid-Nanopartikels 
 
Eine spezielle, besonders erfolgreiche Variante der Schichten resultierte aus der 
Oberflächenmodifizierung der sphärischen Mischoxid-Nanopartikel mit einer 
phosphorhaltigen organisch-anorganischen Hybridschicht. Zu diesem Zweck wurde zunächst 
eine nicht-hydrolytische Kondensation von Siliziumalkoxiden mit Alkylphosphonsäuren 
durchgeführt. Dies führt zu Oligomeren, in denen bereits vor der hydrolytischen 
Kondensation Si-O-P-Bindungen aufgebaut wurden, die auf anderem Wege nur schwer 
zugänglich sind. Aus diesen Oligomeren und weiteren Siliziumalkoxiden kann dann durch 
den klassischen Sol-Gel_Prozess um die Mischoxid-Nanopartikel herum ein Si-O-P-Netzwerk 
aufgebaut werden. Auf diese Weise können auch organische Liganden, wie z.B. 
Phenylgruppen, auf der Partikeloberfläche angebunden werden. Schichten, die aus den derart 
oberflächenmodifizierten Partikeln erzeugt wurden, zeigten auf Aluminiumwerkstoffen eine 
sehr gute Korrosionsschutzwirkung. Dies konnte sowohl durch Auslagerungsversuche in 
Salzlösung wie auch durch Unterwanderungsexperimente belegt werden. Abb. 4-12 zeigt eine 
derart beschichtete AlMg5-Probe, die mit einem Ritz bis auf das Substrat versehen und dann 
für 1500 Stunden in 0,5 M NaCl-Lösung ausgelagert wurde. Außer an einigen wenigen 
kleinen Punktdefekten in der Schicht am Probenrand konnte weder in der Umgebung des 
Ritzes noch an anderer Stelle Korrosion unter der Schicht beobachtet werden. 
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Abb. 4-12: Schicht auf AlMg5 aus oberflächenmodifizierten Mischoxid-Nanopartikeln mit 
Verletzung (Ritz) nach 1500 h Auslagerung in 0,5 M NaCl [8]. 
 
 
Abb. 4-13: Unterwanderungsverhalten einer aus oberflächenmodifizierten Mischoxid-
Nanopartikeln hergestellten Schicht im Vergleich zu den Kurven aus Abb. 4-5 [8]. 
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Das Unterwanderungsverhalten derartiger Schichten wurde wiederum wie bereits beschrieben 
durch Aufnahme von Potentialprofilen mit der Rasterkelvinsonde untersucht. Die aus diesen 
Messungen abgeleitete Unterwanderungskinetik ist in Abb. 4-13 im Vergleich zu den Kurven 
aus Abb. 4-5 dargestellt. Die modifizierten Schichten zeichnen sich durch eine deutlich 
höhere Unterwanderungsstabilität aus als die Schichten aus polymeren Solen oder der zum 
Vergleich herangezogene organische Primer. 
 
4.4 Zusammenfassung zu anorganisch-nanopartikulären Schutzschichten 
auf Aluminiumwerkstoffen und Stählen 
 
Im Rahmen der beschriebenen Arbeiten konnten neuartige Schutzschichten auf Basis 
submikroskopischer Oxidteilchen in Ansätzen grundlegend entwickelt und auf verschiedenen 
Substraten untersucht werden. Rein anorganische, transparente Schichten können demnach 
sowohl aus polymeren wie auch aus partikulären Solen durch einen thermischen 
Verdichtungsprozess bei vergleichsweise geringer Temperatur erzeugt werden. In allen Fällen 
konnte eine gute Haftung zum Substrat beobachtet werden. 
Bei den durch Tauchprozesse aus polymeren Solen erzeugten Schichten müssen die 
Flexibilität des Oxidnetzwerkes und die Härte der Schichten durch Verwendung angepasster 
Edukte beeinflusst werden, um eine Rissbildung in der Schicht während der 
Wärmebehandlung zu unterdrücken. Die additive Verwendung trifunktioneller Silane erhöht 
die kritische Schichtdicke, wobei durch Triethoxysilan auch das Verbrennen organischer 
Seitengruppen vermieden werden kann. Diese thermische Beständigkeit stellt im Vergleich zu 
den vielfach untersuchten organisch-anorganischen Schichten eine signifikante Verbesserung 
dar. Die erhaltenen Schichten sind recht hart, transparent, rissfrei und weisen eine gute 
Unterwanderungsbeständigkeit auf. 
Die Schichtbildung durch Elektrophoretische Abscheidung aus Nanopartikel-Dispersionen 
stellte sich in den ersten Versuchen als weitere vielversprechende Methode heraus, 
insbesondere wenn dickere Schichten gewünscht werden. Die Schichteigenschaften können in 
einfacher Weise durch die Partikelherstellung und deren Oberflächenmodifizierung gesteuert 
werden. Insbesondere die Modifizierung mit phosphorhaltigen Hybridschichten führt dabei zu 
Schichten hoher Korrosionsschutzwirkung für Aluminiumwerkstoffe und Stähle. Weiterhin 
konnten abschließend in Ansätzen auch kommerzielle Nanopartikel mit einer dünnen 
Mischoxidhülle umgeben werden, da die Oberflächensinterung für die Schichtbildung 
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ausreichend sein sollte. Weitere Entwicklungen sollten hier insbesondere die notwendige 
Sintertemperatur für die Bildung dichter Schichten deutlich unter die Marke von 500°C 
senken und dabei die Rissbildung vollständig vermeiden. Diese und andere weitere 
Entwicklungen wurden auf Magnesiumwerkstoffen (Kapitel 5) sowie im Hinblick auf die 
Reparatur von Technischen Emaillierungen (Kapitel 6) fortgeführt. 
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5 Neuartige anorganisch-nanopartikuläre Schutzschichten auf 
Magnesiumwerkstoffen 
 
Magnesium gewinnt als relativ junger Konstruktionswerkstoff in den letzten Jahren unter 
anderem in der Automobil- oder der Luftfahrtindustrie zunehmend wieder an Bedeutung [1]. 
Auf Grund der exzellenten Verfügbarkeit von Magnesium und insbesondere seines geringen 
spezifischen Gewichtes, welches mit 1,8 g cm-3 noch 30% unter dem von Aluminium liegt, ist 
Magnesium heute als ultraleichter Werkstoff für komplexe Anwendungen durchaus 
interessant. So lässt sich das Gewicht von Bauteilen um 25-60% reduzieren. 
Magnesiumlegierungen spielen somit eine entscheidende Rolle bei der Gewichtsreduzierung 
und damit bei der Reduzierung des Treibstoffverbrauchs und von Luftverunreinigungen. Ganz 
neu ist das Interesse an Magnesiumwerkstoffen allerdings nicht, denn schon in den 1940er 
Jahren wurden im VW Käfer bereits rund 20 kg Magnesiumguss verbaut. Grund war damals 
schon der Einsatz leichter Werkstoffe im Bereich des Heckmotors, um eine ausgewogene 
Gewichtsverteilung im Fahrzeug zu erreichen. 
Im heutigen Automobilbau sind es weiterhin vor allem die Magnesiumgusslegierungen, die 
eine wichtige und nicht mehr wegzudenkende Rolle spielen. Mit der Entwicklung der so 
genannten „high-purity“-Legierungen (hp) Ende der 1980er Jahre und der damit verbundenen 
erhöhten Korrosionsresistenz der Magnesiumgusslegierungen wurde der Weg für deren 
verstärkten Einsatz im Automobilbau geebnet. Vorwiegend die beiden klassischen 
Gusslegierungen AZ91 und AM50 nehmen bei der Anwendung von Magnesium den größten 
Marktanteil ein. Die ansehnliche Steigerung des Magnesiumeinsatzes in der 
Automobiltechnik um 450% in 12 Jahren beruht fast ausschließlich auf dem Einsatz von 
Druckgussbauteilen. Dabei wird Magnesium z.B. für Lenkräder, Getriebegehäuse, 
Innenelemente von Türen, Verdeckteile, Sitzlehnen, Scheibenrahmen, Instrumententräger 
oder auch Leichtmetallräder eingesetzt. Neue kriechbeständige Legierungen, welche neben Al 
und Zn auch Seltenerdmetalle oder Zr, Sr, Ca enthalten, werden heute auch für 
unterschiedliche Bauteile am Motorblock (Motorgrundplatte, Zylinderkopfhaube, 
Kurbelgehäuse) eingesetzt. Die exzellenten Gießeigenschaften von Magnesiumlegierungen 
führen dabei dazu, dass ursprünglich vielteilige Konstruktionen in einem einzigen Gussteil 
produziert und somit Herstellungskosten gespart werden können. 
Demgegenüber nehmen die Magnesiumknetlegierungen, allen voran die Legierung AZ31, 
bisher nur ein wesentlich geringeres Marktsegment ein, obwohl Bauteile aus Knetlegierungen 
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gegenüber Magnesium-Druckgussteilen ein homogeneres, absolut porenfreies Gefüge und 
damit ausgewogenere mechanische Eigenschaften bei besserer Verformbarkeit aufweisen. Die 
geringere Verbreitung liegt aber zum einen an der derzeit noch vorhandenen 
Legierungseinschränkung und dem prozessbedingt hohen Halbzeugpreis. Zum anderen 
erfordern aber gerade diese für den Außeneinsatz vorgesehenen Legierungen besondere 
Anstrengungen hinsichtlich des Korrosionsschutzes. Es ist allerdings abzusehen, dass 
Magnesiumblech auch im Karosseriebereich Eingang finden wird. 
Die hauptsächlichen Nachteile von Magnesiumwerkstoffen liegen generell in den ungünstigen 
Oberflächeneigenschaften hinsichtlich Korrosion und Verschleiß sowie im 
Entflammungsrisiko bei der maschinellen Bearbeitung. Magnesium hat mit -2,37 V ein sehr 
negatives Standard-Gleichgewichtselektrodenpotential und bildet anders als Aluminium bei 
mittleren pH-Werten keine stabile schützende Oxidschicht aus. Erst in einem pH-Bereich über 
12 bilden sich wasserfreie dichte Deckschichten aus [2]. Um Magnesiumwerkstoffe für den 
industriellen Einsatz noch besser nutzbar zu machen, sind daher gezielt entwickelte 
Beschichtungen und Überzüge notwendig, die Korrosionsschutzanforderungen sowie 
geforderte optische Qualitäten in hervorragender Weise erfüllen müssen. 
 
5.1 Korrosion und Korrosionsschutz von Magnesiumwerkstoffen 
 
Die Korrosion von Magnesium und Magnesiumlegierungen wird in zahlreichen Arbeiten und 
Fachbüchern der letzten Jahre in Übersichtsform erläutert [3-10]. Dies zeigt, dass sich das 
gestiegene Interesse an Magnesiumwerkstoffen auch in der Korrosionsforschung 
widerspiegelt. Einige Gruppen beschreiben speziell die atmosphärische Korrosion von 
Magnesiumlegierungen [11-14], die für Außenanwendungen von Bedeutung ist. Magnesium 
besitzt zwar an Luft einen guten Korrosionswiderstand, ist aber in chlorid-, sulfat-, carbonat- 
und nitrathaltigen Medien nicht stabil. Magnesium ist zudem der unedelste 
Konstruktionswerkstoff, so dass es einerseits zu starker Auflösung infolge der Bildung von 
Mikroelementen neigt, insbesondere hervorgerufen durch Fe-, Ni- und Cu-haltige 
Verunreinigungen, und andererseits ein effektiver kathodischer Korrosionsschutz nicht 
möglich ist. Zahlreiche aktuelle Beispiele von Korrosionsuntersuchungen an 
Magnesiumlegierungen finden sich in [15-17], andere jüngere Arbeiten sind zum Beispiel in 
[9, 18-25] beschrieben. Hierbei wurden teilweise auch moderne elektrochemische 
Messmethoden (Elektrochemisches Rauschen, SRET, ...) angewandt. So konnte z.B. jüngst in 
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[22] mittels lokaler elektrochemischer Impedanzspektroskopie gezeigt werden, dass die 
Kinetik der Auflösung der β-Phase wesentlich langsamer ist als die der Auflösung der α-
Phase. Die Spannungsrisskorrosion von Magnesiumlegierungen wird beispielhaft in [26, 27] 
und das Ermüdungsverhalten in [28, 29] beschrieben während sich mit der Kontaktkorrosion  
zwischen Magnesiumlegierungen und anderen Werkstoffen die Autoren in [20, 30, 31] 
befassen. 
Auch wenn bei der Entwicklung von Magnesiumlegierungen mit höherer 
Korrosionsbeständigkeit entscheidende Fortschritte gemacht wurden [4, 9], so hängt ihre 
weitere Verbreitung doch stark von der Entwicklung adäquater 
Oberflächenbehandlungsmethoden ab [1]. Neue Impulse durch richtungweisende Forschungs- 
und Entwicklungsarbeiten in den letzten Jahren haben das Interesse an dieser 
Werkstoffgruppe geweckt, aber gleichzeitig auch die Defizite aufgezeigt, die die Grenzen für 
den Einsatz von Magnesiumlegierungen definieren. Neben der unzureichenden 
Legierungspalette sind es u.a. die Korrosionseigenschaften und das Schädigungsverhalten, die 
den Einsatz dieser Werkstoffgruppe derzeit beschränken. Einige notwendige 
Forschungsrichtungen hinsichtlich der Magnesiumwerkstoffe selbst wurden von Song und 
Atrens in mehreren Übersichtsarbeiten der letzten Jahre benannt: die Entwicklung von selbst-
passivierenden Legierungen, von Legierungen mit korrosionsbeständigerer Phase oder von 
Legierungen, welche schützende Korrosionsprodukte ausbilden, des weiteren ein tieferes 
Verständnis der Spannungsrisskorrosion sowie der Lochkorrosion aktueller 
Magnesiumlegierungen, um Schäden gezielter entgegensteuern zu können [5, 9, 32]. 
 
Für den Korrosionsschutz von Magnesiumwerkstoffen spielen wie bei anderen Werkstoffen 
auch Beschichtungen und Überzüge die größte Rolle. Übersichten zu diesem Gesamtbereich 
finden sich in [10, 33-35]. Im Einzelnen wurden bereits verschiedenste 
Beschichtungstechniken untersucht: die elektrochemische Abscheidung metallischer 
Überzüge aus Nickel [36, 37], Zink [38] oder anderen Metallen [39], die chemische 
Abscheidung von Ni-P-Schichten [40, 41], die Erzeugung chemischer Konversionsschichten 
[42-58], das Anodisieren in verschiedenen Elektrolyten [59-66], die plasma-elektrolytische 
Oxidation (Keronite-Prozess) [67-71], das thermische Spritzen [72], Plasmaspritzen 
keramischer Hartstoffschichten [73], CVD-Verfahren [74-77], PVD-Verfahren [30, 78-81], 
Laserschmelzverfahren [82], die Erzeugung hartstoffverstärkter Oberflächen durch Plasma-
Pulver-Auftragsschweißen [83], die Abscheidung organischer Polymerschichten [84-86], die 
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Plasmapolymerisation [75, 76, 87], die Aufbringung von Silanfilmen [88-90] oder anderer 
molekularer Haftvermittler [91] sowie das Sol-Gel-Verfahren [92-102]. Jede dieser Methoden 
hat ihre eigenen Vor- und Nachteile. Unter diesen bieten Nanopartikel-basierte 
Schutzschichten ein hohes Potenzial, um gut haftende, chemisch inerte Metalloxidschichten 
bei niedrigen Temperaturen zu erzeugen. 
 
Zur Oberflächenveredelung von Magnesiumlegierungen durch oxidische Deckschichten 
wurde in den letzten Jahren auch das Verfahren der plasma-elektrolytischen Oxidation 
(KERONITE®, MAGOXID-COAT®) entwickelt [67-71]. Dieses wird mittlerweile von 
einigen mittelständischen Unternehmen der Oberflächentechnikbranche (z.B. AHC, 
Koenigsdorf) angeboten. Die Erzeugung des plasmachemischen Überzugs erfolgt dabei in 
einer Salzlösung als Elektrolyt. Unter Verwendung einer äußeren Stromquelle wird das zu 
beschichtende Werkstück als Anode geschaltet. Die Anodisation erfolgt über 
Plasmaentladungen im Elektrolyten an der Oberfläche des zu beschichtenden Teiles, welche 
durch einen pulsierenden, bipolaren Strom spezifischer Wellenform initiiert werden. Durch 
Einwirkung des im Elektrolyten erzeugten Sauerstoff-Plasmas auf die Metalloberfläche wird 
das Metall partiell in kurzer Zeit erschmolzen und es entsteht ein fest haftender Oxidkeramik-
Metallverbund auf dem Werkstück [103]. 
Auf einer ersten dünnen Schicht, die in direktem Kontakt zum Metallsubstrat steht, befindet 
sich eine porenarme Oxidkeramikschicht, auf der eine etwa gleich dicke porenreiche 
Oxidkeramikschicht vorhanden ist. Hierdurch bietet sich das Verfahren als Haftgrund für 
Lacke und Imprägnierungen, wie beispielsweise PTFE, an. Tatsächlich wird das Verfahren 
auch häufig in Kombination mit einer nachfolgenden Lackierung angewandt, um die 
Korrosionsbeständigkeit zu erhöhen. Der Zusammenhang zwischen Struktur und 
Korrosionsbeständigkeit anodisierter Magnesiumlegierungen in Abhängigkeit von den 
Anodisierbedingungen wurde von verschiedenen Autoren untersucht [79, 81, 104-110]. Zwar 
verbessert die plasma-elektrolytische Oxidation die schlechte Korrosionsbeständigkeit von 
Magnesiumwerkstoffen bereits, jedoch kann diese durch eine Versiegelung noch deutlich 
gesteigert werden. MAGOXID-COAT® erzielte versiegelt 600 Stunden Beständigkeit im 
Salzsprühtest [42], KERONITE® sogar über 1000 Stunden Korrosionsfreiheit [106]. 
Nachteilig ist dabei aber, dass der Werkstoff dann wieder organisch terminiert ist, was die 
thermische und die Verschleißbeständigkeit der Oberfläche deutlich beschränkt. Eine rein 
anorganische Schicht hätte hier durchaus Vorteile in der Anwendung. 
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Ein weiterer Aspekt ist die Aufrauung der Werkstoffoberfläche. Für MAGOXID-COAT® 
wird beispielsweise angegeben, dass sich nach einer Beschichtung von 20 µm die Rautiefe bei 
einem Ausgangswert von 2,0 µm auf 15 µm erhöht. Sofern keine Lackierung oder 
Versiegelung erfolgt, kann sich diese Aufrauung negativ auf das Einsatzverhalten des 
Werkstoffes, so z.B. die Reinigbarkeit, auswirken. 
Des Weiteren sind auch wirtschaftliche Aspekte als wesentliches Kriterium zur Bewertung 
einer Technologie anzuführen. Aufgrund der besonderen Verfahrenstechnik bei der plasma-
elektrolytischen Oxidation sind diese Verfahren zur Massenproduktion für die 
Fahrzeugindustrie zu kostenintensiv und deshalb wirtschaftlich gesehen ungeeignet. 
Verglichen mit der Anodisation von Aluminiumwerkstoffen ist der Energieaufwand bei der 
plasma-elektrolytischen Oxidation von Magnesiumwerkstoffen um ein Vielfaches höher. Die 
Gründe liegen zum einen in den hohen Betriebsspannungen von über 300 V, woraus die 
Notwendigkeit einer hohen Kühlleistung des Elektrolyten sowie ein geringer Warendurchsatz 
resultieren. Des Weiteren besteht die Notwendigkeit des Berührungsschutzes der elektrischen 
Anlagen. Der Einzug von Magnesiumlegierungen in die Serienproduktion von 
Automobilkomponenten ist also behindert, solange die Kosten ein Vielfaches von denen, wie 
sie derzeit für die Anodisation von Aluminium anfallen, betragen [111]. Es besteht daher 
durchaus noch Bedarf an der Entwicklung alternativer Verfahren, die ebenso durch oxidische 
Deckschichten den notwendigen Verschleiß- und Korrosionsschutz gewährleisten, jedoch 
einen geringeren Aufwand erfordern. 
 
Neue Oberflächenbehandlungsverfahren müssen generell die schärfer werdenden 
Umweltschutzbestimmungen in hohem Maße erfüllen. Hier besteht daher noch ein immenser 
Forschungs- und Entwicklungsbedarf. Ansätze für ganz neue Schichtsysteme bieten vor allem 
selbstorganisierende Monoschichten und Schichten auf Basis der chemischen 
Nanotechnologie. 
Selbstorganisierende Monoschichten auf Basis von langkettigen Alkylcarboxylaten wurden 
auf AZ91D untersucht [112]. Die Filme wurden aus ethanolischer Lösung von Natriumsalzen 
der Alkylcarbonsäuren durch einen mehrstündigen Tauchprozess aufgebracht und mit 
verschiedenen Methoden charakterisiert. Dabei konnten sowohl die Anbindung an das 
Substrat über ein Sauerstoffatom der Carboxylatgruppe als auch eine korrosionsschützende 
Wirkung in Ansätzen nachgewiesen werden. Der Einfluss einer Silanbehandlung auf das 
Korrosionsverhalten der Yttrium und Neodym enthaltenden Gusslegierung WE43 wurde von 
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Zucchi et al. untersucht [88, 113]. Die Filme wurden ebenfalls durch einen Tauchprozess aus 
alkoholischer Lösung aufgebracht und anschließend bei 100°C getempert. Bei pH 7 erzeugte 
Filme von Octadecyltrimethoxysilan zeigten eine gute Korrosionsschutzwirkung in 
Natriumsulfatlösung. Funk untersuchte verschiedene mono- und bifunktionelle Haftvermittler 
(Phosphonsäuren, Phosphonsäureester, Hydroxamsäuren) [114]. Die damit erzeugten 
Schichten zeigten allerdings noch keinen ausreichenden Ordnungsgrad. 
 
Neben der Umweltverträglichkeit und der Korrosionsbeständigkeit spielen für 
Magnesiumwerkstoffe oft auch die thermische und/oder mechanische Belastbarkeit eine 
große Rolle, so z.B. für verschiedene Automobilkomponenten (Motorkomponenten, 
Magnesiumfelgen, ...). Unter diesen Bedingungen scheiden organische Beschichtungen in der 
Regel aus, so dass ein Bedarf an anorganischen korrosionsschützenden, verschleißbeständigen 
und thermisch stabilen Überzügen besteht, die unter Umweltgesichtspunkten nachhaltig 
produzierbar sein müssen. Ergänzend spielen häufig auch dekorative Aspekte eine große 
Rolle (z.B. bei Leichtmetallrädern), so dass transparente Schichten von Vorteil sein können. 
Rein anorganische Schichten sind jedoch auf Magnesiumwerkstoffen aufgrund deren geringer 
thermischer Belastbarkeit nur schwer aufzubringen. Konventionelle Verfahren, die auf 
schmelzflüssigen Phasen beruhen, scheiden hier weitgehend aus, eine moderne Alternative 
bieten jedoch die Methoden der chemischen Nanotechnologie. 
Einige Ansätze zur Erzeugung von Nanoschichten auf Magnesiumwerkstoffen sind in der 
Literatur bereits bekannt (siehe auch oben). Phani et al. erzeugten z.B. Schichten auf Basis 
von ZrO2-CeO2 oder Al2O3-CeO2 auf AZ91D und AZ31 mittels Sol-Gel-Technik [97]. Die 
Schichten wurden aus mehreren Lagen erzeugt und bei 180 bzw. 140 °C verdichtet. Danach 
konnten mikroskopische Poren und Risse in der Schicht beobachtet werden. Die 
Korrosionsbeständigkeit im Salzsprühtest erwies sich als abhängig von der Vorbehandlung 
der Metalloberfläche und erreichte noch keine zufriedenstellenden Werte. Von Tan et al. 
wurden Sol-Gel-Schichten mit dem Anodisieren von AZ91D kombiniert, wobei die Poren in 
der Anodisierschicht durch die Sol-Gel-Schicht verschlossen wurden [115]. Dennoch war der 
Auftrag mindestens zweier Sol-Gel-Schichten erforderlich, um eine deutliche Steigerung des 
Durchbruchspotentials zu erzielen. Gut schützende anorganische Schichtsysteme über 
nanotechnologische Verfahren sind aus der Literatur bislang nicht bekannt. 
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5.2 Anorganische Schichten auf Basis wässriger Nanopartikel-
Dispersionen 
 
5.2.1 Schichterzeugung 
 
Aufbauend auf den in Kapitel 4 und in [116-119] beschriebenen Arbeiten zu Nanopartikel-
basierten Schutzschichten auf Aluminiumwerkstoffen sollten in den im Folgenden 
beschriebenen Arbeiten nunmehr entsprechende rein anorganische und umweltverträgliche 
Schichtsysteme für Magnesiumwerkstoffe entwickelt werden. Exemplarisch wurden hierzu 
die Werkstoffe AZ31B (typische Mg-Knetlegierung, geschnitten aus gewalzten Blechen mit 
ca. 2mm Dicke, Magnesium Salzgitter / Magnesium Flachprodukte) und AZ91D (typische 
Mg-Gusslegierung, geschnitten aus Masseln, Norsk Hydro) in die Untersuchungen 
einbezogen. Die Substrate wurden in kleine Probeplättchen geschnitten (18 x 20 mm oder 20 
x 40 mm, Dicke AZ91 ca. 2,5 mm) und vor der Beschichtung zunächst mit SiC-Papier der 
Körnung P1200 bis P4000 nass geschliffen, mit destilliertem Wasser im Ultraschallbad 
gereinigt und abschließend mit Natronlauge (5% in H2O) und Aceton je 5 Minuten im 
Ultraschallbad entfettet. Für AZ31 führte eine darauf folgende saure Aktivierung mit Nital 
(2% HNO3 in Ethanol, 5 Sek.) zum besten Benetzungsverhalten gegenüber wässrigen 
Lösungen, AZ91 hingegen konnte am besten durch eine Behandlung mit 1,5% HNO3 in 
einem Ethylenglykol/Wasser-Gemisch (3,5:1) aktiviert werden. Gelegentlich wurde auch eine 
auf Essigsäure basierende Beize (19% Eisessig, 5% NaNO3 in H2O) verwendet. Anschließend 
wurde gut mit destilliertem Wasser und Ethanol gespült. Nach dem Trocknen (5-10 Minuten) 
wurden die Proben sofort verwendet. 
 
Wie schon bei den Aluminiumwerkstoffen wurden auch im Rahmen der in diesem Kapitel 
beschriebenen Arbeiten verschiedene Wege zur Erzeugung anorganischer Nanoschichten auf 
Magnesiumwerkstoffen untersucht. Diese basieren auf dem Auftrag von Nanopartikel-
Dispersionen, der elektrophoretischen Abscheidung von Nanopartikeln sowie dem Einsatz der 
Sol-Gel-Technik unter saurer Katalyse.  
So wurde zum einen ein partikuläres Beschichtungssol auf Basis alkalisch stabilisierter SiO2-
Dispersionen mit gelösten Sinterzusätzen direkt auf die gereinigte und aktivierte 
Magnesiumoberfläche durch Tauchen oder Streichen aufgetragen. Hierzu wurden wässrige 
Beschichtungsmedien wie in den vorhergehenden Abschnitten beschrieben aus 
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kommerziellen Nanopartikel-Dispersionen und wässrigen Lösungen von H3BO3, Na2B4O7 
(Borax), NaH2PO4, KH2PO4, H3PO4, NaOH, KOH, LiOH, Mg(NO3)2 und Al(OH)3 
hergestellt. Die Zusammensetzung und der Feststoffgehalt ausgewählter im Rahmen dieser 
Arbeiten erstellter Dispersionen sind in Tabelle 5-1 aufgelistet. Innerhalb des gewählten 
Konzentrationsbereiches sind diese Dispersionen stabil und innerhalb von mindestens 1-3 
Stunden verarbeitbar, bevor evtl. die Viskosität zu stark angestiegen ist. Homogene Gele 
wurden hierbei typischerweise innerhalb von Stunden oder Tagen erhalten. 
 
Tabelle 5-1: Zusammensetzung ausgewählter wässriger Nanopartikel-Dispersionen 
(berechnet auf die geglühten Oxide) 
Anteile im Gel (Gew.-%) Sol Nr. 
SiO2 B2O3 P2O5 Na2O K2O Li2O Al2O3 MgO 
Feststoff-
gehalt 
(Gew.-%) 
D1 85,0 7,6 1,6 2,4 1,7 1,7   11,2 
D2 78,9 9,7 1,4 5,3 2,2 1,5 1,0  11,5 
D3 84,2 9,0 1,2 1,7 1,3 1,5  1,1 11,4 
D18 86,0 4,8 2,2 3,0 2,0 1,0 1,0  11,2 
D21 76,4 12,8 2,7 3,3 2,2 1, 8 0,8  11,5 
D37 86,8 2,7 1,5 3,9 2,4 1,6 1,1  10,8 
D41 86,7 3,2 2,3 4,1 1,9 1,9   11,8 
D56 80,9 11,8 2,7 2,0 1,5 1,1   11,1 
D56Mg 80,3 11,7 2,6 1,9 1,4 1,1  1,0 11,2 
D59 79,8 12,5 2,9 2,1 1, 6 1,2   11,5 
D60 82,2 10,4 2,4 1,8 1,3 0,9  1,0 12,2 
F14 93,0 1,7 2,4 1,3 1,6    20,2 
 
Zur Beschichtung wurden die vorbereiteten Proben entweder in die Dispersion eingetaucht 
und mit einer konstanten Geschwindigkeit von 1 cm min-1 wieder herausgezogen, oder die 
Dispersion wurde mit einem Pinsel auf die Oberfläche aufgetragen. Beim Tauchen ist die 
erzielte Schichtdicke von der Viskosität des Sols sowie von der Geschwindigkeit, mit der die 
Probe aus dem Sol herausgezogen wird, abhängig. Wird die Probe sehr langsam 
herausgezogen, werden die Schichten dünn [120, 121]. Da Magnesiumlegierungen unter 
sauren Bedingungen nicht beständig sind, ist eine Stabilisierung des Sols bei niedrigen pH-
Werten hier nicht möglich. 
Kapitel 5: Neuartige anorganisch-nanopartikuläre Schutzschichten auf Magnesiumwerkstoffen 
 
 Seite 69 
Alle beschichteten Proben wurden bei Raumtemperatur getrocknet und anschließend in 
synthetischer Luft bei 200, 350 oder 400°C gesintert. Die Aufheizrate betrug dabei 
typischerweise 5 K/min und die Haltezeit in der Regel 2 Stunden. Nach dem Trocknen der 
partikulären Sole auf der Substratoberfläche wurden homogene, jedoch poröse Gel-Schichten 
erhalten. Die Porosität steigt dabei mit der mittleren Partikelgröße [120-122]. Um eine 
möglichst hohe Dichte der Grünschicht zu erzielen, sollte der Feststoffgehalt der Dispersion 
daher so hoch wie möglich sein. Andererseits steigt mit dem Feststoffgehalt auch die 
Viskosität, was zu einem schlechteren Benetzungsverhalten und dickeren Schichten führt. 
Da die Schrumpfung der aufgebrachten Schichten beim Trocknen und Verdichten auf eine 
Dimension beschränkt ist, ist auch die maximale Schichtdicke, bis zu der rissfreie Schichten 
erhalten werden, stark limitiert. Für rein anorganische SiO2-basierte Schichten lag diese 
kritische Schichtdicke zumeist unterhalb von 1 µm. Eine weitere Schwierigkeit stellt hierbei 
die große Differenz in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Magnesium (26 x 10-6 
K-1) und den glasartigen Schichten (Quarzglas: 0,55 x 10-6 K-1, Fensterglas: 7,6 x 10-6 K-1) dar 
[123]. Diese führt während des Verdichtungsprozesses der Schichten zu zusätzlichen 
Spannungen und somit zur Rissbildung oder zum Abplatzen der Schicht. Nanopartikel können 
jedoch die kritische Schichtdicke erhöhen [124, 125]. Weiterhin kann der thermische 
Ausdehnungskoeffizient der Schicht über geeignete Additive an das Substrat angepasst 
werden, um Rissbildung zu unterdrücken. Eine weitere Möglichkeit zum Spannungsabbau im 
Schichtnetzwerk besteht im Einbau von Netzwerkwandlern, wie bereits in Abschnitt 4.1 
(Abb. 4-2) dargestellt. Diese sind bekanntermaßen in der Lage, die Flexibilität im Netzwerk 
zu erhöhen [120]. Der gesamte Prozess zur Schichterzeugung durch Aufbringung von 
wässrigen Nanopartikel-Dispersionen ist in Abb. 5-1 dargestellt. 
Die Schichten wurden typischerweise aus Dispersionen von kleinen Partikeln (15 nm) mit 
einem Feststoffgehalt von 10-14 Gew.-% durch Tauchen oder Aufstreichen aufgetragen. Das 
Beschichtungsergebnis zeigt Abb. 5-2 exemplarisch für je eine Tauch- und 
Pinselbeschichtung. Tauchbeschichtungen (Abb. 5-2a) wiesen hier im Vergleich zu den 
Pinselbeschichtungen (Abb. 5-2b) unter vergleichbaren Bedingungen generell die größere 
Schichtdicke auf. Daher zeigten diese auch die größere Neigung zur Rissbildung in der 
Schicht. Mit beiden Methoden war es aber möglich, dünne Schichten einer mittleren Dicke 
von deutlich unter einem Mikrometer (typischerweise 200–400 nm, je nach 
Zusammensetzung und Alterungszeit) zu erhalten, die auch nach dem Trocknen (ca. 12 
Stunden bei 20-90 °C) und Verdichten (2 Stunden bei 200-300 °C) keine Risse aufwiesen. 
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Abb. 5-1: Schematische Darstellung der Erzeugung von Nanoschichten auf 
Magnesiumwerkstoffen durch Aufbringung wässriger Nanopartikel-Dispersionen [126]. 
 
 
Abb. 5-2: REM-Aufnahmen an Querschliffen von durch partikuläre Sole erzeugten 
Nanoschichten auf AZ31; Solzusammensetzung gemäß Tabelle 5-1, D3; gesintert bei 400°C;  
a) Tauchbeschichtung, b) Pinselbeschichtung [127]. 
 
Eine hohe Viskosität der Dispersionen aufgrund längerer Alterungszeit oder eines höheren 
Feststoffgehaltes sowie größere Partikel führten dabei üblicherweise zu dickeren Schichten 
(bis zu 3 µm), die jedoch häufig zur Rissbildung beim Trocknen oder Verdichten neigten. Die 
Schichtdicke ist somit durch die Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 
Substrat und Schicht, aber auch in großem Maße durch die Schrumpfung der Schicht selbst 
stark limitiert [120]. Einfache Schichten müssen zur Vermeidung der Rissbildung somit dünn 
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gehalten werden. Eine größere Schichtdicke kann allerdings durch eine mehrfache 
Aufbringung der Dispersion, jeweils gefolgt von einem Trocken- und Sinterzyklus, erreicht 
werden. So konnten durch alternierendes Tauchen und Sintern bis zu 5 Schichten auf AZ91 
aufgebracht werden, die in einer rissfreien Schicht mit einer Dicke von etwa 1,5 µm 
resultierten. Elektronenmikroskopische Untersuchungen zeigten dabei keine Phasengrenzen 
oder Lücken zwischen den einzelnen Schichtlagen mehr auf (Abb. 5-3). Eine „milde“ 
Dispersion kann so auch als Grundierung für auf das Substrat korrosiv wirkende Dispersionen 
verwendet werden. Besonders aluminiumhaltige partikuläre Sole, die üblicherweise stark 
alkalisch sind, sind für die ungeschützte Magnesiumoberfläche in der Regel zu korrosiv. 
Wenn jedoch zunächst neutrale Dispersionen mit pH 7-9 als erste Primerschicht aufgebracht 
wurden, können auch aggressivere Dispersionen, die sonst zur Korrosion am Grundwerkstoff 
führen würden, für den weiteren Schichtaufbau eingesetzt werden (Abb. 5-3b und Abb. 5-4b). 
Dieselbe Überlegung kann für typische polymere Sole gelten, die in der Regel zu sauer sind, 
um direkt auf Magnesiumwerkstoffe aufgebracht zu werden. 
 
 
Abb. 5-3: REM-Aufnahmen an Querschliffen von Tauchbeschichtungen auf AZ91 nach dem 
Sintern bei 400°C / 2h; a) einfache Tauchbeschichtung durch Dispersion D41 (s. Tabelle 
5-1), mittlere Schichtdicke ca. 250 nm; b) doppelte Tauchbeschichtung von Dispersion D41 
gefolgt von Dispersion D37; c) 5-fache Tauchbeschichtung durch Dispersion D41 [128]. 
 
Durch eine Mehrfachbeschichtung können weiterhin Kratzer oder Erhebungen in der 
Substratoberfläche wesentlich besser ausgeglichen werden. So kann z.B. die beständigere und 
härtere β-Phase (sowie zum Teil die Al8Mn5-Phase) in AZ91 durch den Schleif- und 
Beizprozess der Magnesiumoberfläche leicht aus dieser herausragen (Abb. 5-4). Eine einfache 
Schicht kann diese exponierten Flächen teilweise nicht vollständig abdecken (a), während 
zwei- (b) bis fünffache Schichten (c) zu einer gleichmäßigen Bedeckung und Einebnung der 
Oberfläche führen.  
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Abb. 5-4: Metallographische Querschliffe von Tauchbeschichtungen auf AZ91 nach Sintern 
bei 400°C / 2h; a) einfache Tauchbeschichtung aus Dispersion D1, mittlere Schichtdicke 250 
nm; b) Doppelbeschichtung aus D1 gefolgt von D2; c) fünffache Tauchbeschichtung aus D1 
[128]. 
 
Wenn allerdings eine maximale Schichtdicke von etwa 1,5 µm, entsprechend einer fünffachen 
Beschichtung, überschritten wird, so kann es hierbei zur Rissbildung während der 
Verdichtung kommen. Risse bilden sich dabei stets zunächst an den Phasengrenzen zwischen 
der α-Phase und der β- oder der Al8Mn5-Phase in der Substratoberfläche (Abb. 5-5). Sie 
werden offensichtlich durch Spannungen ausgelöst, die auf Unterschiede im 
Ausdehnungskoeffizienten und divergierende Schichtdicken auf den verschiedenen Phasen 
zurückzuführen sind. 
 
 
Abb. 5-5: REM-Aufnahmen an Querschliffen einer fünffachen Tauchbeschichtung aus D1 auf 
AZ91 nach Sintern (je bei 400°C für 2h); a) Rissbildung am Übergang zwischen α- und β-
Phase; b) Rissbildung am Übergang zwischen α- und Al8Mn5-Phase [128]. 
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5.2.2 Untersuchungen zur Korrosionsschutzwirkung 
 
Die Korrosionsschutzwirkung der aus wässrigen Dispersionen erzeugten Schichten wurde mit 
Hilfe der Elektrochemischen Impedanzspektroskopie intensiv untersucht. Insbesondere die 
Impedanzspektroskopie an AZ91 ist in der Literatur vielfach beschrieben (siehe z.B. [8, 22, 
129-134]). Sulfathaltige Elektrolyte wirken dabei in der Regel auf Magnesiumwerkstoffe 
weniger aggressiv als Chloridlösungen [135]. Da die Korrosionseigenschaften in 
Natriumsulfatlösungen besonders gut unterscheidbar sind, wurde dieser Elektrolyt als 
Korrosionsmedium für die Untersuchungen verwendet. 
Die Elektrochemischen Impedanzspektren von unbeschichtetem AZ91 (ebenso AZ31) wurden 
am freien Korrosionspotential in 0,1 M Na2SO4-Lösung aufgenommen. Die Nyquist-
Auftragung zeigt hierbei drei Zeitkonstanten: ein kapazitives Element bei höheren 
Frequenzen, ein kapazitives Element im mittleren Frequenzbereich und ein induktives 
Element bei niedrigen Frequenzen, wobei vor allem die beiden letzteren deutlich überlagert 
sind (Abb. 5-6). Mit zunehmender Auslagerungszeit steigen die Kapazitäten im hoch- und 
mittelfrequenten Bereich (größerer Durchmesser der Schleifen) bis nach etwa 24 Stunden ein 
Maximum erreicht wird (Abb. 5-6b).  
 
 
Abb. 5-6: EIS-Spektren von unbeschichtetem AZ91 an Ekorr in 0,1 M Na2SO4 zwischen 30 min 
und 24 h; a) Bode-Diagramm, b) Nyquist-Auftragung [128]. 
 
Chen et al. [132, 136] sowie Anik et al. [134] beschreiben das den Spektren zu Grunde 
liegende Korrosionsverhalten mit verschiedenen Modellen und Ersatzschaltbildern, wobei 
jedoch die wesentlichen Elemente übereinstimmen. Bei hohen Frequenzen entspricht die 
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Impedanz dem Elektrolytwiderstand Rel. Die mittelfrequente Zeitkonstante wird dem 
Polarisationswiderstand Rct und der Doppelschichtkapazität Cdl, also Korrosionsprozessen an 
der Metall/Elektrolyt-Phasengrenze, zugeordnet. Die hochfrequente Zeitkonstante bildet 
Widerstand Rf und Kapazität Cf der Deckschicht auf der Metalloberfläche ab [129]. Das 
Deckschichtwachstum durch Korrosionsprodukte (Mg(OH)2, MgAl2(OH)8 bzw. 
MgAl2(SO4)4)  führt zu einem Anstieg von Rf im Verlauf der Messung [137, 138]. Ein 
beobachteter Anstieg von Cf würde hingegen gegen eine Erhöhung der Schichtdicke sprechen, 
da die Schichtkapazität sich generell umgekehrt proportional zur Schichtdicke verhält. Eine 
Wasseraufnahme der Schicht erhöht andererseits die Dielektrizitätszahl und die Leitfähigkeit, 
was zu dem Anstieg der Kapazität führen kann. Rct steigt ebenfalls, da eine Ausweitung der 
Doppelschicht durch Deckschichtbildung zu einem verlangsamten Ladungsaustausch an der 
Phasengrenze führt. Die ausgedehntere Doppelschicht drückt sich auch in einem Absinken 
von Cdl auf einen konstanten Wert aus. 
Die beobachtete niederfrequente Induktivität wird meist Relaxationsvorgängen adsorbierter 
Spezies (z.B. Mg2+, Mg(OH)+ und Mg(OH)2) zugeordnet [131, 132]. Diese resultieren aus 
Aktivierungs-/Repassivierungsvorgängen, die mit lokaler Korrosion an einer Schwachstelle 
der Deckschicht erklärt werden können. Dies kann Lochkorrosion [139], eine selektive 
Korrosion der α-Phase [140] oder auch die Oberflächenrelaxation von Wachstumsstellen der 
generellen anodischen Metallauflösung sein [141]. Auf polierten Oberflächen kann sich eine 
vergleichsweise einheitliche Oxid- bzw. Sulfatschicht ausbilden. Die induktive Schleife wird 
dann oft erst nach einigen Tagen beobachtet, was für einen Durchbruch der Deckschicht an 
einzelnen Schwachstellen spricht. Gröber geschliffene Proben zeigen hingegen die 
niederfrequente Induktivität fast durchgängig. Eine gleichmäßige schützende Deckschicht 
kann sich hier durch die raue, aktive Oberfläche nicht ausbilden. Auch die Induktivität steigt 
mit der Zeit auf einen konstanten Wert. 
Der Impedanzanalyse zufolge treten somit zwei Arten der Korrosion auf. Eine gleichmäßige 
Flächenkorrosion führt zur Bildung einer porösen, nicht vollständig isolierenden Deckschicht, 
die an Schwachstellen lokal angegriffen wird. Die Diffusion durch die Deckschicht wird 
dabei zum bestimmenden Element und der Widerstand der Deckschicht läuft gegen einen 
Endwert. Es scheint sich ein Gleichgewicht zwischen dem Massetransport durch die Poren 
und der Korrosion einzustellen. 
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Die Elektrochemischen Impedanzspektren der mit wässrigen Dispersionen beschichteten 
AZ91-Proben zeigen unter den gleichen Bedingungen am freien Korrosionspotential lediglich 
zwei kapazitive Zeitkonstanten (Abb. x).  
 
 
Abb. 5-7: EIS-Spektren an AZ91, einfach beschichtet mit Dispersion D41, in 0,05 M Na2SO4 
zwischen 30 min und 24 h; a) Bode-Diagramme, b) Nyquist-Auftragungen [128]. 
 
Geringe induktive Anteile bei niederen Frequenzen finden sich nur in den ersten Spektren, 
sind aber nicht aussagekräftig, da die Hilbert-Transformation zeigt, dass sich das System erst 
im Verlauf der Messung im Gleichgewicht befindet. Mit fortschreitender Reaktionszeit kann 
zusätzlich ein Warburg-Impedanzelement erkannt werden, welches typischerweise notwendig 
ist, um diffusionskontrollierte Prozesse, wie z.B. Sauerstoffreduktion in Poren, zu beschreiben 
[142, 143].  
Im Übrigen entsprechen die gefundenen Elemente denen der unbeschichteten Proben. Durch 
die vermutlich porösen Schichten ist vor allem zu Beginn der Messung ein gewisser 
Stofftransport und damit auch lokale Korrosion möglich. Anders als bei den unbeschichteten 
AZ91-Oberflächen kommt es aber hier offenbar zu einem gleichmäßigen Schichtwachstum, 
welches die Korrosion zunehmend behindert. Die Silikatschicht dient dabei wahrscheinlich 
als Matrix, in deren Poren die Korrosionsprodukte zusammen gehalten werden. Aufgrund des 
nicht idealen Verhaltens der Schicht mit uneinheitlicher Dielektrizitätskonstante muss deren 
Kapazität hier mit einem so genannten „constant phase element“ Y0 beschrieben werden. 
Schichten aus zwei bis vier Lagen der Dispersion D41 (nach Tabelle 5-1) zeigten in den 
Bode- und Nyquist-Diagrammen zu Beginn der Messungen zunächst ein ähnliches Verhalten 
(Abb. 5-8).  
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Abb. 5-8: EIS-Spektren von 2- bis 4-fach beschichtetem AZ91 (von oben nach unten, je 2/3/4 x 
D41) an Ekorr in 0,1 M Na2SO4 zwischen 30 min und 24 h; links: Bode-Diagramme, rechts: 
Nyquist-Auftragungen [128]. 
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Während der Auslagerung über 24 Stunden war für alle Mehrfachschichten in den Nyquist-
Diagrammen ebenfalls ein Anstieg der Kapazitäten bei mittleren und höheren Frequenzen bis 
zu einem Maximum zu verzeichnen. Dieses Maximum ist von der Anzahl der applizierten 
Schichtlagen abhängig. Insbesondere das hochfrequente kapazitive Element ist im Falle der 4-
fachen Beschichtung nach 24 Stunden deutlich stärker ausgeprägt als bei der nur einfachen 
Beschichtung (vgl. Abb. 5-7 und Abb. 5-8 unten). Mit zunehmender Auslagerungszeit wird 
das kapazitive Element bei mittleren Frequenzen im Nyquist-Diagramm zunehmend von einer 
Gerade mit einer Steigung von 45° überdeckt. Ein solcher Effekt wird am besten durch das 
o.g. Warburg Impedanzelement beschrieben [143].  
 
Das sich gegenwärtig ergebende Ersatzschaltbild für die Anpassung der Spektren der 
beschichteten AZ91-Proben besteht somit aus einem Warburg-Element in Reihe mit dem 
Ladungstransfer-Widerstand Rct und der parallel dazu korrespondierenden 
Doppelschichtkapazität Cdl, dem Schichtwiderstand Rf mit einem dazu parallelen konstanten 
Phasenelement CPE für die Schichtkapazität sowie schließlich in Reihe dazu einem 
Elektrolytwiderstand Rel (Abb. 5-9). Die durch Anpassung dieses Ersatzschaltbildes an die 
experimentellen Daten einer ein- bis vierfachen Schicht der Dispersion D41 auf AZ91 nach 
0,5, 3, 6, 12 und 24 Stunden Auslagerung ermittelten Daten sind in Tabelle 5-2 aufgelistet.  
Dieses Modell lässt sich sehr gut an die Messungen nach mindestens 6 Stunden Auslagerung 
mit einer Abweichung von nur 0,4 bis 1% anpassen. Vor allem das Warburg-
Impedanzelement ist für eine gute Übereinstimmung entscheidend und steigt im Verlauf der 
Messungen. Rf, Y0 und Rct nehmen kontinuierlich zu. Cdl ändert sich nur wenig und pendelt 
sich recht schnell auf einen konstanten Wert ein. 
 
 
Abb. 5-9: Ersatzschaltbild zur EIS-Anpassung an beschichtetem AZ91 [128] 
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Tabelle 5-2: EIS-Daten von ein- bis vierfach mit D41 beschichteten AZ91-Proben nach 
Auswertung gemäß Ersatzschaltbild in Abb. 5-9 [128] 
Anzahl 
Schichten 
t  
[h] 
W  
[Ω s-1⋅cm2] 
Rct  
[KΩ⋅cm2] 
Cdl  
[µF⋅cm-2] 
Rf  
[KΩ⋅cm2] 
Yo  
[10-6] 
α  Fehler 
[%] 
1 x  0.5  167 0.871 1736 3.27 7.45 0.931 1.1 
 3 588 0.311 280 4.35 8.18 0.942 1.0 
 6 653 0.452 92.0 4.87 8.60 0.946 0.7 
 12 670 0.589 98.0 5.66 9.12 0.945 0.5 
 24 674 0.770 83.6 5.96 9.32 0.947 0.4 
2 x  0.5  318 0.215 90.1 2.87 8.75 0.950 1.6 
 3 400 0.296 69.7 4.27 11.1 0.953 1.1 
 6 444 0.413 55.7 6.19 13.6 0.952 0.5 
 12 490 0.487 54.9 7.30 15.0 0.952 0.6 
 24 524 0.542 53.1 8.15 15.9 0.950 0.4 
3 x  0.5  228 0.856 1315 3.04 7.50 0.935 1.4 
 3 512 1.041 1130 5.02 7.87 0.940 0.7 
 6 694 0.447 632 6.38 9.06 0.946 0.7 
 12 724 0.500 312 7.59 10.8 0.948 0.4 
 24 692 0.681 292 9.34 15.4 0.950 0.4 
4 x  0.5  644 0.832 1324 2.45 6.74 0.923 1.4 
 3 840 1.046 757 4.98 7.38 0.934 1.1 
 6 981 0.512 335 7.33 8.01 0.939 0.5 
 12 942 0.595 167 8.16 8.97 0.944 0.4 
 24 973 0.864 161 11.1 9.99 0.943 0.4 
 
Die Größe des Schichtwiderstandes ist von der Schichtzusammensetzung wie auch von der 
anfänglichen Schichtdicke abhängig. Je nach Zusammensetzung hatte eine intakte 
Einfachschicht hier typischerweise einen Schichtwiderstand zwischen 2 und 5 kΩ cm2 nach 
30-minütiger Auslagerungszeit. Im in Abb. 5-7 gezeigten Beispiel stieg der Schichtwiderstand 
von anfänglich 3,27 kΩ cm2 auf 5,96 kΩ cm2 nach 24 Stunden. Mit zunehmender Zahl von 
Schichtlagen blieb der Anfangswiderstand im selben Bereich, während der Widerstand nach 
24 Stunden signifikant anstieg. Mit einer Schichtdicke von etwa 1,2 µm, die vier Schichtlagen 
entsprach, konnte der Endwiderstand nach 24 Stunden in dieser Serie auf 11,1 kΩ cm2 
gesteigert werden (Abb. 5-10). 
Tauch- und Pinselbeschichtungen auf AZ31 sowie elektrophoretisch abgeschiedene Schichten 
auf AZ31 und AZ91 zeigten in den impedanzspektroskopischen Untersuchungen ein 
qualitativ ähnliches Verhalten wie die gezeigten Tauchbeschichtungen auf AZ91. Nach einer 
30-minütigen Auslagerung in 0,05 M Natriumsulfatlösung zeigten z.B. die Tauch- oder 
Pinsel-beschichteten AZ31-Proben im Vergleich zu der blanken AZ31-Legierung eine etwa 
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dreifache Steigerung des Polarisationswiderstandes (Abb. 5-11). Dieser Effekt war 
insbesondere für die tauchbeschichteten Proben zu beobachten, was vermutlich auf die höhere 
Schichtdicke im Vergleich zu den Pinselbeschichtungen zurückzuführen ist. Die 
Schutzeigenschaften hingen weiterhin deutlich von der Schichtzusammensetzung ab. 
 
 
Abb. 5-10: Entwicklung von Schichtwiderstand (a) und Schichtkapazität (b) an AZ91 mit/ohne 
Beschichtung zwischen 0,5 und 24 h in 0,1 M Na2SO4 [128]. 
 
 
Abb. 5-11: EIS-Spektren von AZ31 nach 30-minütiger Auslagerung in 0,05 M Na2SO4;  
105–10-1 Hz, Amplitude 10 mV; gestrichelt: unbeschichtet, punktiert: Pinselbeschichtung, 
durchgezogen: Tauchbeschichtung [127]. 
 
Zur weiteren Charakterisierung der sich in den EIS-Messungen ausdrückenden 
Diffusionsvorgänge wurden Querschliffe von mit D41 beschichtetem AZ91 nach einer 24- 
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und 72-stündigen Auslagerung in 0,1 M Na2SO4-Lösung mit Hilfe von 
Rasterelektronenmikroskopie (REM) und Elektronenstrahlmikroanalytik (ESMA) untersucht.  
 
 
Abb. 5-12: REM-Aufnahmen an Querschliffen von mit D41 beschichtetem AZ91 nach 1 bzw. 3 
Tagen in 0,1 M Na2SO4 [127]. 
 
Die REM-Aufnahmen in Abb. 5-12 zeigen, dass weder nach 24 h noch nach 72 h eine Schicht 
auf der Probenoberfläche aufgewachsen ist. Nach 24 h ist hingegen bereits unter der 
Dispersionsschicht eine relativ gleichmäßige Korrosionsschicht zu erkennen (Abb. 5-12a). 
Diese tritt fast ausschließlich auf der α-Phase auf, nicht aber auf der edleren β-Phase. Nach 72 
h ist diese innere Schicht deutlich angewachsen, beschränkt sich aber weiterhin überwiegend 
auf die α-Phase (Abb. 5-12b). Die zu beobachtenden Risse gehen durch beide Schichten 
hindurch, jedoch zeigt sich in diesen Bereichen keine verstärkte Korrosion. Es ist 
anzunehmen, dass es sich um Trockenrisse der gequollenen Schichten nach der Auslagerung 
handelt. 
 
Weitere Erkenntnisse lassen sich durch ESMA-Untersuchungen mit WDX-Analyse 
gewinnen. Nach 24 h scheinen auch hier die Schichten intakt zu sein (Abb. 5-13a-d). Die 
vertikale Verteilung von Silizium und Sauerstoff stimmen überein, was bedeutet, dass kaum 
Korrosion unter der Schicht stattgefunden hat (Abb. 5-14). Schwefel findet sich nur in 
geringen Mengen in der Schicht. Hingegen findet sich nach 72 h auch unter der SiO2-
basierten Schicht eine Anreicherung von Sauerstoff (Abb. 5-13g). Gleichzeitig ist parallel zur 
Si-Verteilung auch ein signifikanter, ein Maximum durchlaufender Schwefelgehalt der 
Schicht zu beobachten (Abb. 5-14). Da sich Schwefel (als Sulfat) auch in und unter der 
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Schicht befindet, bestätigt sich durch diese Messungen, dass es sich nicht um isolierende 
sondern vielmehr um poröse Schichten handelt.  
 
 
Abb. 5-13: ESMA-Abbildungen (30 x 30 µm, 15 kV, 30 nA) an Querschliffen einer 0,8 µm 
dicken Schicht der Dispersion D3 auf AZ91 nach Auslagerung für 24 h (a-d) und 72 h (e-h) in 
0,1 M Na2SO4; BSE-Bilder (a, e) sowie qualitative Elementanalyse von Si (b, f), O (c, g) und S 
(d, h) [128]. 
 
 
Abb. 5-14: Vertikale Elementverteilung der Proben aus Abb. 5-13 nach 24 h (links) und 72 h 
(rechts) 
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Schwachpunkt der Schichten scheinen daher keine Defekte oder Risse sondern deren poröser 
Charakter zu sein. Durch die Schicht hindurch findet offenbar ein Stofftransport statt, der zu 
einer relativ gleichmäßigen Korrosion geringer Geschwindigkeit unter der Schicht führt. Die 
Schicht hält dabei die Korrosionsprodukte zusammen und verlangsamt so den 
Korrosionsprozess. Dadurch wird eine bessere und länger anhaltende Passivierung 
ermöglicht, als es bei unbeschichteten Proben der Fall ist. 
 
Im Vergleich zu typischen isolierenden Schutzschichtsystemen ist festzustellen, dass der 
erreichte Korrosionswiderstand bei den aus partikulären Solen erzeugten Nanoschichten hier 
relativ gering ausfällt. Selbst für das aluminiumhaltige Sol konnte dabei keine wesentliche 
Verbesserung erzielt werden, wenn die Sintertemperatur zwischen 200 und 400°C variiert 
wurde. Dies lässt schließen, dass bei den aluminiumhaltigen Solen, wie in den 
dilatometrischen Untersuchungen beobachtet, zwar schon ab 200°C eine Verdichtung auftritt, 
jedoch auch bei 400°C noch nicht die Sintertemperatur erreicht werden konnte. Somit konnte 
auch keine vollständige Verdichtung der Schichten erreicht werden, auch wenn diese in den 
metallographischen Untersuchungen als homogene Schichten erschienen. Offenbar verbleibt 
hier also eine gewisse Porosität, die dazu führt, dass keine vollständige Barrierewirkung der 
Schicht erreicht werden kann. Um die Schutzeigenschaften der Schichten zu verbessern, muss 
also entweder die Verdichtung der Schichten verbessert oder deren Schichtdicke erhöht 
werden. 
 
Unter Anwendung der Formel d=ε0εA/Cf, in der ε0 die Dielektrizitätskonstante des Vakuums, 
ε diejenige der Schicht, A die Oberfläche und Cf die Schichtkapazität (die hier besser durch 
das hochfrequente konstante Phasenelement Y0 beschrieben wird) darstellt, kann die Dicke 
der Oxidschicht abgeschätzt werden [144]. Für alle beschichteten Proben konnte hier ein 
Anstieg von Y0 während der Auslagerung (bei nahezu konstantem Verlustfaktor α) 
beobachtet werden. Dies deutet auf eine Abnahme der Schichtdicke, eine Zunahme von ε oder 
eine Vergrößerung der Fläche A hin. Eine Zunahme von Y0 aufgrund der Absorption von 
Wasser wird typischerweise für Sol-Gel-Schichten beobachtet, wobei dies mit einer Abnahme 
von Rf einhergeht [145]. Da im vorliegenden Fall Rf auch zunimmt, kann diese Erklärung hier 
nicht greifen. Eine zeitabhängige Abnahme der Schichtdicke alleine ist mit einem Anstieg 
von Rf ebenfalls nicht vereinbar. Die ESMA-Untersuchungen hatten gezeigt, dass die 
Schichten zwar intakt bleiben, jedoch Korrosionsprodukte in und unter der Schicht 
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angereichert werden. Die Dielektrizitätskonstante der Schicht kann auf ε ≈ 6 (entsprechend 
einem technischen Glas) abgeschätzt werden. Das Auffüllen von Poren in der glasartigen 
Schicht durch Korrosionsprodukte des Magnesiums (ε(MgSO4) = 8,2, ε(Mg(OH)2) = 2,2) wie 
auch der entsprechenden Aluminiumverbindungen mit ähnlichen DK [132] kann somit einen 
Wechsel der Dielektrizitätskonstanten der Schicht wie auch der zur Verfügung stehenden 
Oberfläche bewirken. Es erscheint daher aus den Ergebnissen plausibel ableitbar, dass Poren 
in den Schichten durch den Korrosionsvorgang zumindest teilweise verfüllt werden. Da dies 
auch eine Abnahme der Oberfläche und somit der Schichtkapazität bewirken sollte, muss 
angenommen werden, dass die Dielektrizitätskonstante erhöht wird. 
Das Auftreten der niederfrequenten Warburgimpedanz zeigt ebenfalls einen durch 
Massetransport kontrollierten Prozess an, hier durch die Poren in der Schicht. Durch das 
Auffüllen der Poren mit Korrosionsprodukten wird dieser Transportprozess zunehmend 
erschwert, so dass der Schichtwiderstand ansteigt. Weiterhin kann die Steigerung des 
Schichtwiderstandes aber auch durch eine Erhöhung der inneren Schichtdicke, wie sie in den 
ESMA-Untersuchungen beobachtet werden konnte (Abb. 5-13), ausgelöst werden. Es ist 
jedoch aus den Messungen nicht abzuschätzen, ob eine isolierende Korrosionsproduktschicht 
unter der glasartigen Schicht gebildet wird, da außer der Warburg-Impedanz keine 
zusätzlichen Zeitkonstanten hervortreten. 
 
Die unterschiedlichen Schichtdicken der ein- bis vierlagigen Schichten beeinflussen 
höchstwahrscheinlich die Korrosionsgeschwindigkeit und somit auch die Anreicherung von 
Korrosionsprodukten in und unter der Schicht sowie die Veränderungen der Schichtporosität. 
Dünne Schichten sollten ein schnelleres Wachstum von Korrosionsproduktschichten unter der 
SiO2-basierten Schicht zeigen. Die Veränderung der dielektrischen Leitfähigkeit der Schicht 
wie auch die unterschiedlichen Abscheideraten lassen einen Vergleich der Entwicklung der 
Schichtkapazität verschiedener Proben aber komplex erscheinen. 
Die Untersuchungen zur Korrosionsschutzwirkung haben somit gezeigt, dass nicht nur das 
Erreichen eines möglichst hohen Schichtwiderstandes alleine eine Rolle spielt, sondern auch 
zahlreiche Prozesse, die an der Phasengrenze zwischen dem beschichteten 
Magnesiumwerkstoff und dem Elektrolyten ablaufen, von Bedeutung sind. Insbesondere die 
zeitabhängige Abscheidung von Korrosionsprodukten und Veränderungen in der Porosität der 
Schichten können Erklärungsansätze für Änderungen der gemessenen Schichtparameter 
liefern und sollten daher Gegenstand weiterer intensiver Untersuchungen sein. 
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5.3 Anorganische Schichten durch Elektrophoretische Abscheidung von 
Mischoxid-Nanopartikeln 
 
Eine Möglichkeit, schon bei der Schichtaufbringung trotz eines geringen Feststoffgehaltes in 
der Dispersion eine wesentlich höhere Dichte in der Schicht zu erzielen, ist die 
Elektrophoretische Abscheidung (EPD), wie sie in Abschnitt 3.2.3 bereits beschrieben wurde. 
Ein weiterer Vorteil dieser Methode besteht darin, dass damit auch Bauteile mit komplexerer 
Geometrie beschichtet werden können [146-149]. Selbst aus verdünnten Dispersionen lassen 
sich damit auf unebenen Flächen gleichmäßige Schichten erzeugen, deren hohe Gründichte 
auch dickere Schichten ermöglicht. Die erhaltene Schichtdicke hängt bei der EPD von der 
Feststoffkonzentration, dem Zetapotential der Partikel, der Abscheidedauer, der angelegten 
Spannung sowie der Leitfähigkeit und Viskosität des Mediums ab [150, 151]. Dabei werden 
jedoch überwiegend nur dispergierte Feststoffpartikel und wenig Bestandteile des flüssigen 
Mediums auf der Substratoberfläche abgeschieden. Benötigte Sinteradditive müssen somit in 
den Partikeln selbst enthalten sein. 
 
Die EPD wurde hier zur Abscheidung von mittels Sol-Gel-Technik hergestellten Partikeln 
genutzt, welche auf Siliziumoxid basierten, aber auch Anteile von Bor- und Phosphoroxid 
enthielten. Mischoxidpartikel für die Elektrophoretische Abscheidung wurden weiterhin wie 
in Abschnitt 3.2.1 beschrieben aus Tetraethoxysilan (TEOS), Tributylborat (TBB) und 
Triethylphosphat (TEP) über einen basenkatalysierten Sol-Gel-Prozess hergestellt. TEOS und 
TEP wurden dazu bei moderater Temperatur in Ethanol gemischt. Unter starkem Rühren 
wurden Wasser und Ammoniaklösung (32%) zugefügt und der Kolben verschlossen. Nach 30 
Minuten wurde dann das leichter hydrolysierbare TBB zugegeben, der Kolben erneut 
verschlossen und über Nacht gerührt. Je nach Bedingungen erhält man 7 – 400 nm große, 
monodisperse Partikel.  
In einem modifizierten Syntheseverfahren erfolgte nach der nächtlichen Rührphase eine 
zweite Zugabe von TEOS und TBB, um den Boroxidgehalt der Partikeloberfläche zu steigern. 
Danach wurde der Kolben erneut verschlossen und für mindestens 4 Stunden gerührt. 
Alternativ können auch alle Alkoxide wie in Abschnitt 3.2.1 beschrieben in Ethanol gemischt 
und tropfenweise zu einer Mischung aus Ethanol, Wasser und Ammoniak innerhalb einiger 
Stunden zugefügt und anschließend mindestens 12 Stunden gerührt werden. Die erhaltenen 
partikulären Sole wurden entweder direkt zur Beschichtung eingesetzt, oder die Partikel 
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wurden isoliert und stabilisiert redispergiert, um den Feststoffgehalt der Dispersion zu 
erhöhen. Die isolierten und getrockneten Partikel können auch je nach Größe bei maximal 
350°C calciniert werden. Dadurch schrumpfen die Partikel bereits vor der Abscheidung, was 
später die maximal mögliche Schichtdicke erhöhen kann. Die Zusammensetzung typischer 
Sole und die resultierenden Partikel sind in Tabelle x aufgelistet. 
 
Tabelle 5-3: Zusammensetzung typischer Mischoxidpartikel-Sole und errechneter Oxidgehalt 
[128]. 
Solzusammensetzung (Gew.-%) Zusammensetzung Feststoff (Gew.-%) Dispersion 
NH3 H2O Feststoff-
gehalt 
SiO2 B2O3 P2O5 
Partikelgröße 
(nm) 
MP1 1,1 2,3 2,0 81,6 12,6 5,8 32 
MP2 1,2 2,6 2,1 80,1 13,8 6,1 35 
MP3 1,2 2,6 2,1 80,1 13,8 6,1 40 
MP4 1,0 14,8 1,9 88,2 6,1 5,7 400 
MP5 1,2 2,6 2,1 82,6 11,4 6,0 9 
 
Die Elektrophoretische Abscheidung wurde mit Magnesium als Anode und einer Platin-
Gegenelektrode durchgeführt. Dabei wurden sowohl verschiedene potentiostatische (1 – 10 
V) als auch galvanostatische Bedingungen (0,1-0,3 mA) eingestellt. Bei einem Feststoffgehalt 
von maximal 4% wurde die Schichtabscheidung hierbei in bis zu 60 Minuten durchgeführt. 
Aufgrund der möglichen Wasserelektrolyse wurden dazu überwiegend Ethanol-basierte Sole 
eingesetzt. Als Elektrolyt und Stabilisator diente NH3. 
 
Bei pH 9-10 konnten die negativ geladenen Partikel auf den Magnesiumwerkstoffen unter 
galvanostatischen oder potentiostatischen Bedingungen abgeschieden werden. Insbesondere 
zu Beginn des Abscheideprozesses konnte bei konstanter Spannung ein starker Abfall des 
fließenden Stromes registriert werden. Dies zeigt, dass die Anodenoberfläche tatsächlich 
durch die isolierend wirkenden Nanopartikel belegt wird. Die Abscheiderate (abgeschiedene 
Partikelmenge pro Zeiteinheit) nimmt entsprechend mit dem fließenden Strom ab. Längere 
Abscheidezeiten führen dann nicht mehr zu einer signifikanten Erhöhung der Schichtdicke. 
Für die maximal durch die Elektrophoretische Abscheidung erhältliche Schichtdicke war 
dabei die Partikelgröße von entscheidender Bedeutung. Kleinere Partikel (< 20 nm) deckten 
die Substratoberfläche sehr schnell vollständig ab, so dass schon bei sehr geringen 
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Schichtdicken (häufig schon unter 100 nm) kein Stromfluss und somit keine Abscheidung 
mehr möglich war (siehe Abb. 5-15).  
 
 
Abb. 5-15: REM-Aufnahme des Querschliffes an AZ31 nach EPD von partikulärem Sol; a) 
MP1 (nach Tabelle 5-3), b) MP1 + 0,5% PDES [128] 
 
Größere Partikel (> 200 nm) führten hingegen zu weitaus größeren Schichtdicken von bis zu 6 
µm. Allerdings neigten diese dicken Schichten trotz der hohen Gründichte sehr stark zur 
Rissbildung. Schichten, die nach dem Sintern keine Risse aufweisen, konnten hiermit 
maximal bis zu einer Dicke von 2 µm erhalten werden. 
 
Wird während der Abscheidung der Strom konstant gehalten, so steigt die 
Abscheidespannung mit zunehmender Belegung der Oberfläche an. Das Überschreiten einer 
bestimmten Spannung, typischerweise zwischen 5 und 10 V, führte hierbei dazu, dass die 
Schichten inhomogen und fleckig wurden. Dies ist vermutlich auf das Auftreten von 
Spannungsdurchschlägen und/oder die Bildung von Sauerstoff zurückzuführen. Die 
Partikelgröße ist somit für die maximal erreichbare Schichtdicke sowohl unter 
galvanostatischen wie auch unter potentiostatischen Bedingungen von entscheidender 
Bedeutung. 
 
Eine Möglichkeit, die Neigung zur Rissbildung zu vermindern, ist der schon auf 
Aluminiumwerkstoffen erprobte Einsatz von Polydiethoxysiloxan (PDES) als Haftvermittler 
im Schichtsystem (siehe Abschnitt 3.3.1 sowie [116, 117]). So zeigten EPD-Schichten, die 
aus 35 nm großen Mischoxid-Partikeln ohne weitere Additive hergestellt wurden, einige 
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Mikrorisse und nach dem Sintern eine mittels Rasterkraftmikroskopie ermittelte 
Oberflächenrauhigkeit von 15,5 nm (Abb. 5-16a). Mit der Zugabe von 1% PDES resultierte 
die Elektrophoretische Abscheidung schon in weniger rissigen Schichten mit einer Rauhtiefe 
von 12,7 nm (Abb. 5-16b).  
 
 
Abb. 5-16: REM-Aufnahmen von EPD_Schichten auf AZ31 mit: a) 35 nm Partikel (80% SiO2, 
14% B2O3, 6% P2O5; 2% in EtOH; 5 V/10 min); b) Partikel wie a) + 1 Gew.-% PDES (5 V/10 
min); c) 40 nm Partikel wie a) mit an Bor angereicherter Oberfläche und 1 Gew.-% PDES (5 
V/10 min); alle gesintert bei 400°C / 2h [128]. 
 
Höhere Konzentrationen an PDES führten hier zu keiner weiteren Verbesserung, vielmehr 
konnte eine Inhibition der Partikelabscheidung beobachtet werden. Nach der thermischen 
Verdichtung konnten an diesen Schichten mittels FT-IR keine organischen Gruppen mehr 
nachgewiesen werden. Die Schichten sind somit trotz des Einsatzes von PDES weiterhin als 
rein anorganisch zu betrachten. Die Dicke der Schichten änderte sich durch den Einsatz von 
PDES nicht (Abb. 5-15b). 
 
In Ergänzung zu dem Einsatz von PDES können durch einen modifizierten Base-katalysierten 
Sol-Gel-Prozess leicht Partikel erzeugt werden, deren Oberfläche an Bor angereichert ist. 
Hierzu erfolgte die Zugabe von Triethylborat zu den anderen Alkoxiden mit einer gewissen 
zeitlichen Verzögerung, ohne die Gesamtzusammensetzung der Partikel zu verändern. Da im 
Wesentlichen die Partikeloberfläche für das Sinterverhalten der Partikel verantwortlich ist, 
zeigten diese Partikel eine höhere Sinteraktivität. Wurde dieser Effekt nun mit dem Einsatz 
von 0,5 Gew.-% PDES kombiniert, so konnten weitgehend rissfreie und glatte Schichten mit 
einer mittleren Rauhigkeit von nur noch 5,6 nm erzeugt werden (Abb. 5-16c). 
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Dickere Schichten konnten, wie bereits ausgeführt, durch den Einsatz größerer Partikel 
erhalten werden. Eine dichte Packung größerer Partikel weist größere Partikelzwischenräume 
und somit eine geringere Dichte auf als Schichten, die aus kleineren Partikeln erzeugt werden. 
Dies erlaubt einen längeren Stromfluss durch die Partikelzwischenräume, führt aber beim 
Verdichtungsvorgang zu einer stärkeren Schrumpfung und somit zur Rissbildung oder zur 
Enthaftung (Abb. 5-18a). Mit kleineren Partikeln sind hingegen dichtere Grünschichten mit 
geringerer Schrumpfungsneigung aber auch nur geringer Schichtdicke zu erhalten. Daher 
wurde versucht, in einem zweistufigen Prozess die Vorteile beider Wege zu nutzen, ohne die 
Nachteile in Kauf nehmen zu müssen (Abb. 5-17).  
 
 
Abb. 5-17: Schematische Darstellung eines zweistufigen Schichtaufbaus durch EPD mit einer 
ersten Schicht großer Partikel, gefolgt von einer zweiten Abscheidung kleiner Partikel 
 
 
Abb. 5-18: REM-Abbildung an Querschliffen von EPD-Schichten auf AZ31; a) EPS mit 400 
nm Partikeln (88% SiO2, 6% B2O3, 6% P2O5; 2% in EtOH; 3 V/ 5 min); b+c) 2. EPD mit 10 
nm Partikeln (83% SiO2, 11% B2O3, 6% P2O5; 2% in EtOH; 6 V/ 30 min); Sintern bei 400°C / 
2h [128]. 
 
Dazu wurde zunächst eine dickere Schicht aus größeren Partikeln (z.B. 400 nm) mittels EPD 
auf dem Magnesiumwerkstoff abgeschieden. Wenn nun im direkten Anschluss eine zweite 
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Abscheidung kleiner Partikel (z.B. 10 nm) erfolgte, konnten rissfreie Schichten bis zu einer 
Dicke von 6 µm auf AZ31 erhalten werden (Abb. 5-18b). In der vergrößerten Aufnahme des 
metallographischen Querschliffes der Schicht in Abb. 5-18c ist die Schichtstruktur erkennbar. 
Von den noch unterscheidbaren großen Partikeln wurde einer offenbar während der 
metallographischen Präparation aus dem Schichtverbund herausgerissen. An dieser Stelle ist 
nun deutlich erkennbar, dass der Partikel offensichtlich in einer Matrix eingebettet war, die 
vermutlich aus den kleinen Partikeln gebildet wurde. Somit ist zu schlussfolgern, dass die 
kleinen Partikel offenbar in der Lage sind, die Lücken in der Packung der großen Partikel zu 
verfüllen, auch wenn ein endgültiger Nachweis mittels EDX aufgrund der zu geringen 
Auflösung und der sehr ähnlichen Zusammensetzung der großen und kleinen Partikel nicht 
möglich war. In jedem Fall ist zu beobachten, dass das zweistufige EPD-Verfahren zu einer 
Erhöhung der Dichte der Schichten, somit zu einer geringeren Schrumpfung und letztendlich 
zur Vermeidung der Rissbildung während der thermischen Verdichtung führt. 
Die gleichzeitige Abscheidung einer Mischung aus großen und kleinen Partikeln führte 
hingegen nicht zu einer Erhöhung der Schichtdicke. Vielmehr waren die hiermit erhaltenen 
Schichten sehr dünn und inhomogen. Kleine Partikel weisen aufgrund ihres größeren 
Verhältnisses zwischen Ladung und Masse eine wesentlich höhere elektrophoretische 
Mobilität auf. Somit bedecken die kleinen Partikel die Substratoberfläche sehr viel schneller 
als die großen Partikel. Sie behindern dadurch die weitere Schichtabscheidung, so dass keine 
dickeren Schichten ausgebildet werden können. 
 
 
Abb. 5-19: AFM-Abbildungen von gesinterten EPD-Schichten auf AZ31 (350°C / 2h); a) 400 
nm Partikel (88% SiO2, 6% B2O3, 6% P2O5; 2% in EtOH; 3 V/ 5 min); b) gefolgt von 32 nm 
Partikeln (82% SiO2, 12% B2O3, 6% P2O5; 2% in EtOH; 5 V/ 30 min) und Tauchbeschichtung 
mit Dispersion D41; c) wie a) gefolgt von 10 nm Partikeln (88% SiO2, 7% B2O3, 5% P2O5; 
1,8% in EtOH; 0,1 mA / 10 min) und Tauchbeschichtung mit Dispersion D59. 
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Um die Haftung der Schichten zu verbessern, wurde versucht, EPD-Schichten mit den in 
Abschnitt 5.2 beschriebenen wässrigen Dispersionen zu versiegeln. Auch hier konnten die 
besten Ergebnisse mit EPD-Schichten erzielt werden, die aus großen und kleinen Partikeln 
bestehen (Abb. 5-19). Die rissfreien Schichten zeigen zwar nach mindestens zweifacher 
Dispersionsbeschichtung eine Schutzwirkung, die mit der wässriger Dispersionsschichten 
vergleichbar ist, jedoch erwies sich die Haftung der Schichten weiterhin als unzureichend. 
Daher wurde dieser Weg nicht weiter verfolgt. 
 
5.4 Mehrlagige Schichten aus wässrigen Dispersionen und polymeren 
Solen 
 
Wie in Abschnitt 5.2 gezeigt werden konnte, besteht die wesentliche Beschränkung der auf 
wässrigen Dispersionen beruhenden anorganischen Schichten in der bei eingeschränkter 
Sintertemperatur verbleibenden Porosität. Aus der umfangreichen Literatur zu Sol-Gel-
Schichten ist bekannt, dass sauer katalysierte polymere Sole meist weniger poröse Schichten 
ergeben als partikuläre Sole [121, 122, 152]. Eine direkte Anwendung solcher sauren Sole auf 
Magnesiumoberflächen ist jedoch nicht möglich, da Magnesium bei niedrigen pH-Werten 
unter Wasserstoffentwicklung aufgelöst wird. Somit müsste das Beschichtungssol nach der 
Synthese neutralisiert werden, wobei es jedoch, wie in Kapitel 3.2.1 bereits erläutert wurde, 
destabilisiert werden und folglich agglomerieren kann. Dies führt dann in der Regel zu einer 
inhomogenen Gelbildung. Zu weiteren Problemen kann das weniger flexible Netzwerk in aus 
polymeren Solen erzeugten Schichten führen. Beim Trocknen und bei der Wärmebehandlung 
kann es durch Schrumpfung der Schicht und durch die unterschiedlichen 
Ausdehnungskoeffizienten zu Spannungen und damit zu Rissen in der Schicht kommen. 
Sollen dennoch polymere Sole zum Aufbau des Schichtsystems herangezogen werden, so 
ergeben sich somit die folgenden Aufgabenstellungen: 
• Das Beschichtungssol muss homogen und gut verarbeitbar sein. 
• Ein direkter Kontakt des sauren Beschichtungssols mit dem Substrat muss vermieden 
werden. 
• Das Netzwerk in der Schicht muss flexibel gestaltet werden, um möglichst dichte und 
dicke, rissfreie Schichten zu ermöglichen. 
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5.4.1 Schichtsysteme mit Dispersionsschichten als Grundierung für polymere Sole 
 
Da auf der einen Seite die in Kapitel 5.2 beschriebenen Dispersionsschichten zwar problemlos 
auf Magnesium aufzubringen aber nicht in der Lage sind, das Substrat ausreichend zu 
schützen, und auf der anderen Seite Schichten auf Basis polymerer Sole zwar bekanntermaßen 
dichter werden, jedoch nicht ohne weiteres direkt auf Magnesiumoberflächen aufzubringen 
sind, bietet es sich an, über ein Schichtsystem nachzudenken, welches die positiven 
Eigenschaften beider Schichtarten ausnutzt und gleichzeitig die Nachteile kompensieren kann. 
Hierbei können die Dispersionsschichten das Substrat nicht nur als eine Art Grundierung vor 
einem Angriff während der weiteren Beschichtung schützen, sondern auch zum 
Spannungsabbau im Schichtsystem beitragen. Die Zusammensetzung der in den hier 
dargestellten Untersuchungen verwendeten Sole und Gele ist in Tabelle 5-4 wiedergegeben. 
 
Tabelle 5-4: Zusammensetzung der verwendeten Sole und Gele (berechnet auf die geglühten 
Oxide) 
Dispersion Nr. Anteile im Gel (Wt.-%) Feststoffgehalt 
 SiO2 B2O3 Al2O5 ZrO2 Ln2O3 Na2O g/L 
S1 92,34 5,40 2,26 - - - 177,26 
S2 90,74 5,30 2,22 - 1,74 (Sm) - 178,79 
S3 36,69 5,82 - 52,67 4,82 (Eu) - 61,49 
S4 36,76 5,84 - 52,78 4,62 (Ce) - 61,48 
S5 81,32 6,72 7,91 - 2,76 (Sm) - 146,52 
S6 80,49 6,17 7,26 - 2,53 (Sm) - 151,78 
S7 83,69 5,75 6,01 - 2,36 (Sm) 2,20 166,82 
S8 85,07 6,08 6,36 - 2,49 (Sm) - 153,40 
 
Die Notwendigkeit des Spannungsabbaus im Schichtsystem bei Verwendung polymerer Sole 
ergibt sich aus dem Versuch, eine rein anorganische Sol-Gel-Schicht aus Sol SG21 direkt auf 
AZ91 aufzutragen. Wie die REM-Aufnahme der Schicht in Abb. 5-20a zeigt, weist diese eine 
sehr raue Struktur und zahlreiche Risse auf. Wird hingegen zunächst eine Schicht aus 
Dispersion D60 auf das Substrat aufgebracht, bildet dasselbe polymere Sol eine gleichmäßige, 
defektfreie Schicht aus (Abb. 5-20b). 
 
Die Rissanfälligkeit der Schichten ist allerdings auch von der Gestaltung des 
Schichtnetzwerkes abhängig. Durch den hohen Ausdehnungskoeffizienten von Magnesium 
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neigen schon dünne, rein anorganische Schichten während des Trocknens und der 
thermischen Behandlung zur Rissbildung. Sol S5 enthält als Si-Quelle nur Tetraethoxysilan 
(TEOS). Wird aus diesem Sol auf AZ91 (ebenso AZ31) mit Grundierung aus Dispersion D60 
eine dünne, klare Schicht aufgebracht, so zeigt diese nach dem Sintern bei 200-300°C ein 
deutliches Rissnetzwerk (Abb. 5-21a). 
 
 
Abb. 5-20: REM-Aufnahmen der Oberfläche einer Schicht auf Basis des polymeren Sols S5 
(gesintert bei 300°C / 2h); a) direkt auf AZ91, b) auf AZ91 mit Grundierung aus Dispersion 
D60. 
 
Durch die Verwendung organisch-anorganischer Hybridmaterialien, wie z.B. Methyl-
modifiziertem SiO2 kann die Flexibilität der Schichten so erhöht werden, dass dickere 
Schichten bis zu 2 µm erzeugt werden können [153]. Zur Vermeidung von Rissen ist dabei 
ungefähr ein Anteil von 50% Methyltriethoxysilan (MTEOS) als Si-Quelle notwendig. 
Schichten aus dem Sol S6 auf mit D60 grundiertem AZ91 bleiben so auch nach dem 
Trocknen und Sintern gleichmäßig und rissfrei (Abb. 5-21b). Allerdings können diese 
organischen Zusätze nur thermisch wieder entfernt werden. Die dazu notwendigen 
Temperaturen von über 400°C würden aber hier die thermische Belastbarkeit des Substrates 
übersteigen. Da jedoch die Zielstellung der vorgestellten Arbeiten in der Erzeugung 
anorganischer Schichten besteht, müssen andere Wege zur Steigerung der Schichtflexibilität 
beschritten werden. Als Netzwerkwandler müssen dabei anorganische Reste fungieren. 
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Abb. 5-21: links Modelle für Sol-Gel-Netzwerke mit reinem TEOS (a), mit TEOS und MTEOS 
(b) oder mit TEOS und TREOS (c); rechts: makroskopische Aufnahmen (20x) an den 
Modellen entsprechenden Schichten auf AZ91 mit Grundierung D60; a) S5, b) S6, c) S2. 
Kapitel 5: Neuartige anorganisch-nanopartikuläre Schutzschichten auf Magnesiumwerkstoffen 
 
 Seite 94 
Triethoxyfluorosilan (TREFS) besitzt nur 3 aktive Gruppen und statt einer organischen 
Seitenkette einen anorganischen Fluor-Substituenten. Dies kann daher unter bestimmten 
Bedingungen ähnlich wie MTEOS zu einem niedrigeren Vernetzungsgrad und einer 
Flexibilisierung des Netzwerkes führen [154-156]. Schichten, die Si-F-Bindungen enthalten, 
sollten allerdings nicht über 300°C gesintert werden, da ansonsten SiF4 gebildet und 
ausgetrieben werden kann [157]. Weiterhin aktiviert der stark elektronegative F-Substituent 
die nukleophile Substitution am Si-Atom, so dass die hydrolytische Abspaltung der 
Ethoxygruppen beschleunigt wird [157]. Dadurch gelieren Sole, die relevante TREFS-
Mengen aufweisen, meist zu schnell, um für Beschichtungen eingesetzt werden zu können. 
Geringere Anteile von TREFS (ca. 35% wie in S8) sind zwar möglich, die Sole bieten aber 
nur einen kleinen Verarbeitungszeitraum und der TREFS-Anteil ist zu klein, um die 
Rissbildung nach Trocknen und Sintern effektiv zu unterdrücken (Abb. 5-22). In der 
makroskopischen Aufnahme sind neben Rissen auch große Trocknungsporen zu erkennen. 
 
 
Abb. 5-22: Makroskopische Aufnahme (40x) der Oberfläche einer Schicht aus Sol S8 auf mit 
D60 grundiertem AZ91 (gesintert 300°C / 2h). 
 
Triethoxysilan (TREOS) ist ebenfalls ein Precursor, der nur 3 aktive Alkoxidgruppen aufweist 
und zu einer Flexibilisierung des Netzwerkes beitragen kann [158, 159]. Nach der Hydrolyse 
ist der rein anorganische Charakter der Schicht hierbei gewährleistet. Auch TREOS reagiert 
deutlich schneller als TEOS, es ist jedoch weniger reaktiv als TREFS, so dass eine 
Verarbeitung entsprechender Sole innerhalb von 1-2 Stunden keine Schwierigkeiten bereitet. 
Die Reaktivität ist vermutlich auf den sehr kleinen H-Substituenten zurückzuführen, der den 
nukleophilen Angriff von Wasser am Si-Atom erleichtert [160, 161]. Da Wasserstoff hier das 
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elektronegativere Element ist, ist die Si-H-Bindung relativ reaktiv. Wasser zersetzt die 
Verbindung in Anwesenheit von Basen exotherm zu Wasserstoff und Kieselsäure bzw. 
Siloxanen [162]: 
 
 SiH4 + 2 H2O → SiO2 + 4 H2 ↑ + 374 kJ      (5-1) 
 SiH4 + 2 ROH → Si(OR)4 + 4 H2 ↑       (5-2) 
 
Die Reaktion wird durch die nukleophile Addition der Base OH- bzw. OR-  an die schwache 
Lewis-Säure SiH4 ausgelöst. In schwachen, wässrigen Säuren ist die Si-H Bindung stabil 
[163]. Starke Säuren können SiH4 aber ebenfalls zersetzen. Bei der Verwendung von TREOS 
in der Sol-Gel-Chemie ist daher darauf zu achten, sauer stabilisierte Sole im pH-Bereich von 
ca. 2-5 zu verwenden. Wird dieser pH-Bereich nicht eingehalten, ist schnell eine mehr oder 
weniger starke Entwicklung von H2 zu beobachten. Durch die Hydrolyse der Si-H-Bindung 
erhält man des Weiteren wieder ein überwiegend 4-fach koordiniertes Gitter, so dass 
Spannungen vom  Netzwerk schlechter aufgefangen werden können. 
Mit TREOS als dominierender Si-Quelle (60-70% in Sol S2) konnten Schichten erhalten 
werden, die auch nach dem Sintern bei 300°C auf mit der wässrigen Dispersion D60 
grundierten Proben von AZ91 noch rissfrei geblieben sind (Abb. 5-20b und Abb. 5-21c). Im 
Allgemeinen scheint die Haftung der Schichten bei Sintertemperaturen über 300°C 
unproblematisch zu sein. Bei Proben, welche jedoch nach der Grundierung und nach der Sol-
Gel-Versiegelung nur jeweils bei 200°C gesintert wurden, zeigte sich jedoch, dass starre Sol-
Gel-Schichten (rein anorganisch, ohne Netzwerkmodifikation) schlecht haften und häufig 
abblättern. Die Grundierung scheint dabei allerdings weitgehend intakt zu bleiben. Schichten, 
die TRES enthalten, zeigten hingegen generell eine gute Haftung zur Dispersionsschicht. 
 
5.4.2 Verbesserung der Korrosionsschutzwirkung durch kathodische Abscheidung von 
Verbindungen Seltener Erden bzw. Lanthanide 
 
Verschiedene Seltene-Erd- bzw. Lanthanidverbindungen werden in der Literatur vielfach 
hinsichtlich ihrer Eignung im Korrosionsschutz, insbesondere als Chromatersatz, untersucht 
[164-170]. Dabei hat sich gezeigt, dass auf der Metalloberfläche adsorbierte 
Lanthanidkationen zur Bildung relativ stabiler hydrierter Oxidfilme führen, die das 
Korrosionsverhalten wesentlich verbessern können. Derartige Konversionsschichten bilden 
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sich in Anwesenheit dreiwertiger Lanthanidverbindungen (z.B. Ce3+, Sm3+, Eu3+, allgemein 
hier als Ln3+) im schwach sauren Milieu durch die korrosionsbedingte kathodische Reduktion 
von Sauerstoff zu Hydroxylionen. Hierbei wird der pH-Wert angehoben und das 
Löslichkeitsprodukt von Verbindungen des Typs Ln(OH)3 überschritten. Diese fallen aus und 
können weiterhin zu Ln2O3 dehydriert werden: 
 
O2 + 2 H2O + 4 e− →  4 OH−         (5-3) 
2 Ce3+ + 6 OH− →  2 Ce(OH)3→ Ce2O3 + 3H2O      (5-4) 
 
Auf ähnlichen Vorgängen beruht die ausgezeichnete Schutzwirkung von Chromaten. 
Verbindungen mit CrO42- sind zunächst gut löslich. Wird es in kathodischen Bereichen 
reduziert, bilden sich jedoch auch hier schwerlösliche Cr(III)-Verbindungen, die sich dann 
abscheiden und so die Korrosion behindern: 
 
2 CrO4
2-  + 6 e− + 8 H2O → 2 Cr3+ + 8 OH
− → 2 Cr(OH)3 ↓ + 2 OH
−  (5-5) 
 
Im Unterschied dazu beruht allerdings bei den Lanthaniden der Effekt ausschließlich auf dem 
Löslichkeitsverhalten bei unterschiedlichen pH-Werten in anodischen und kathodischen 
Bereichen, nicht aber auf der Reduktion der Metallionen. Ein Vergleich der zugehörigen  
Standard-Gleichgewichtselektrodenpotentiale E0 zeigt, dass es mit Magnesium nicht möglich 
ist, Ce(III) zu Ce(II) zu reduzieren. Diese Reaktion kann also bei der inhibierenden Wirkung 
von Ce(III) keine Rolle spielen. Samarium und vor allem Europium lassen sich allerdings 
leichter in den zweiwertigen Zustand reduzieren: 
   
Sm3+ + e−   →  Sm2+    E0 = -1,50 V  (5-6) 
Ce4+ + e−   →  Ce3+    E0 = +1,76 V  (5-7) 
Ce3+ + e−   →  Ce2+     E0 = -2,34 V  (5-8) 
Eu3+ + e−   →  Eu2+    E0 = -0,35 V  (5-9) 
Mg2+ + 2 e-  →  Mg    E0 = -2,37 V  (5-10) 
 
Auf Cer und anderen Lanthaniden basierende Konversionsschichten werden in der Literatur 
für un- und hochlegierten Stahl, aber auch auf Aluminium [171, 172] und Magnesium 
beschrieben [173, 174]. Die Schichterzeugung kann auch elektrochemisch in Ce(III)-
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Elektrolyten bei von außen zugeführtem Strom durchgeführt werden, wobei dann ebenfalls 
durch lokale Erhöhung des pH-Wertes Ln(OH)3 kathodisch abgeschieden werden kann [175, 
176]. Dieser Konversionsprozess funktioniert auch auf AZ91 mit Samariumnitrat sehr gut. 
Hohe Spannungen und längere Abscheidezeiten führen dabei zu dicken, ungleichmäßigen und 
instabilen Schichten. Mit einer 2-Elektrodenanordnung (AZ91 als Anode und Kathode) kann 
aber aus einer 10 mM Lösung. von Sm(NO3)3 (mit HNO3 auf pH=6 eingestellt) bei niedrigen 
Spannungen und kurzen Zeiten (z.B. 0,4 V; 1-5 min) Sm2O3 kathodisch auf AZ91 
abgeschieden werden.  
 
 
Abb. 5-23: REM-Aufnahmen an AZ91 mit kathodisch abgeschiedenem Sm2O3; a) ungesintert 
(At-% nach EDX: 78,9% O, 10,6% Mg, 0,4% Al, 10,1% Sm); b) beschichtet mit Dispersion 
D44 und gesintert bei 400°C / 2h (71,5% O, 9,4% Mg, 1,5% Al, 6,18% Si, 10,16% Sm); c) 
ausgelaugte Sm2O3-Abscheidung in derselben Schicht nach Impedanzmessung (75,0% O, 
4,8% Mg, 0,4% Al, 8,8% Si, 0,5% S, 10,4% Sm). 
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Elektronenmikroskopische Aufnahmen zeigen dazu, dass sich Samariumoxid nicht 
gleichmäßig abscheidet, sondern vielmehr runde Partikel abgeschieden werden, welche die 
Struktur der β-Phase nachzeichnen (Abb. 5-23b und Abb. 5-24). Bei Magnesiumlegierungen 
mit Aluminiumgehalten ab 6% wirkt die β-Phase meist als Lokalkathode und verhindert oft 
einen gleichmäßigen Schichtaufbau [35]. 
 
Derartig abgeschiedene Lanthanidverbindungen können dann mit einer aus wässriger 
Dispersion erzeugten Schicht versiegelt und stabilisiert werden. Allerdings bekommen diese 
Schichten beim Trocknen und Sintern Risse, die von der Phasengrenze zu den Partikeln 
ausgehen (Abb. 5-23b und Abb. 5-24a). 
 
 
Abb. 5-24: REM- Aufnahmen an AZ91 mit kathodisch abgeschiedenem Sm2O3 und 
Grundierung auf Basis der Dispersion D44; a) nach Sintern; b) nach Impedanzmessung in 
0,1 M Na2SO4. 
 
Trotz der Risse zeigen diese Schichten in Messungen mittels elektrochemischer 
Impedanzspektroskopie in 0,1 M Na2SO4-Lösung eine relativ gute Schutzwirkung und ein den 
intakten, reinen Dispersionsschichten vergleichbares Passivierungsverhalten (Abb. 5-25a). 
Induktive Anteile treten dabei in den Impedanzspektren nicht auf. Nach der 
Impedanzuntersuchung wirken die Sm2O3-Partikel ausgelaugt und rissig (Abb. 5-24b). 
Wird eine versiegelte Schicht mit kathodisch abgeschiedenem Sm2O3 nach der 
impedanzspektroskopischen Untersuchung in 0,1 M Na2SO4- oder 5 mM NaCl-Lösung und 
dann in frischer Elektrolytlösung erneut untersucht, zeigt sich, dass der Schichtwiderstand zu 
Beginn der Immersion auf über 105 Ω ansteigt (Abb. 5-25b+c). Dies deutet darauf hin, dass es 
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zu einer Passivierung der Metalloberfläche gekommen ist. Allerdings sinkt der 
Schichtwiderstand innerhalb weniger Stunden wieder auf den Ausgangswert aus den 
vorangegangenen Untersuchungen ab. Dieser Effekt ist nur mit zuvor abgeschiedenen 
Lanthanidverbindungen zu beobachten und ist durch erneute Trocknung vollständig 
wiederholbar.  
 
 
Abb. 5-25: EIS-Spektren (Bode-Darstellung) an AZ91 mit kathodisch abgeschiedenem Sm2O3 
und Versiegelung mit Dispersion D41 (gesintert bei 350°C / 2h) in 0,1 M Na2SO4; a) 1h 
(grün) bis 24h (türkis): Passivierung; b+c) Re-Immersion in frischem Elektrolyt je nach 24h 
Trocknen. 
 
Unklar ist bislang allerdings noch, wie die beobachtete Passivierung erreicht wird. 
Lanthanidoxide sollten anodisch (im Sauren) aufgelöst und dann kathodisch (im Basischen) 
wieder abgeschieden werden können, was jedoch eine Elektrolytbelastung voraussetzt. Nach 
EDX-Analyse an den im REM beobachteten Partikeln ändert sich deren Zusammensetzung 
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nicht wesentlich. Inwieweit die Menge an Samariumoxid abnimmt, ist nicht zu beurteilen, 
jedoch scheint sie nicht limitierend zu sein. Aufgrund der Trocknungsrisse könnte allerdings 
Inhibitor freigesetzt werden, der bei erneuter Immersion schnell die kathodischen Bereiche 
versiegelt und so eine temporäre Passivierung bewirkt. Für einen Auflöse-Abscheide-
Mechanismus spricht auch, dass um die ursprünglichen Partikel fein verteilte Sm2O3-reiche 
Stellen zu beobachten sind (Abb. 5-24b). Dies könnte darauf hinweisen, dass Poren in der 
Schicht durch die kathodische Abscheidung von Sm2O3 verstopft werden. Tiefere 
mechanistische Erkenntnisse bedürfen hier allerdings noch einer weiteren Untersuchung, z.B. 
mit lokal aufgelösten elektrochemischen Messungen. 
 
5.4.3 Versiegelung von Dispersionsschichten durch lanthanidhaltige polymere Sole 
 
Aus der Literatur sind verschiedene Ansätze bekannt, Lanthanide im Sol-Gel-Verfahren 
einzusetzen [177-185]. Dabei wurde auch versucht, die reduktive Reaktivität der Si-H-
Bindung in TREOS dahingehend auszunutzen, dass durch deren Dehydrokondensation 
Ln(III)-Verbindungen zu Ln(II)-Verbindungen reduziert werden können [162]. Ein 
entscheidender Vorteil bei der Erzeugung polymerer Sole mittels Sol-Gel-Technik ist, dass 
hierbei in sauren Lösungen gearbeitet wird, in denen Lanthanidsalze relativ gut löslich sind. 
In einer ersten Variante der hier zu beschreibenden Versiegelungen sollen neben den 
Lanthanidsalzen im Gel Anteile von Al2O3 und B2O3 helfen, die chemische Beständigkeit der 
Schichten zu erhöhen und die Verdichtungstemperatur herabzusetzen sowie Spannungen im 
Netzwerk durch eine niedrigere bzw. flexiblere Koordinationszahl abzubauen. Derartige Sole 
können generell mit den in Kapitel 3.2.1 beschriebenen Methoden erzeugt werden. Dabei 
wurde ein Lanthanid(III)nitrat (1-3 Gew.-% berechnet auf die geglühten Oxide) in Ethanol 
und Wasser gelöst und dann Salpetersäure als Katalysator zugegeben. Die Netzwerkbildner 
wurden dann wie beschrieben mit steigender Reaktivität (TEOS, TREOS, TBB) nach und 
nach zugesetzt. Vor der Zugabe von Aluminium-tri-iso-propoxid (Al(isoPrO)3) als Pulver 
wurde die Mischung auf 60°C erwärmt. Nach Aufbereitung konnte ein klares Sol mit einem 
Feststoffgehalt von ca. 20% gewonnen werden, welches allerdings möglichst zügig zur 
Beschichtung eingesetzt werden sollte. Eine längere Alterung des Sols führt beim Trocknen 
und Sintern der Schichten zu einem vermehrten Auftreten von Rissen. 
Mikroskopische und REM-Untersuchungen zeigen, dass Proben, die mit der Dispersion D60 
grundiert wurden, nach einer Tauchbeschichtung (40 mm min-1) mit derartigen Solen auch 
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nach dem Trocknen und Sintern rissfrei bleiben (Abb. 5-20b und Abb. 5-21c). Im Querschliff 
(Abb. 5-26) sind hier weder Risse noch ein Übergang zwischen den unterschiedlichen Lagen 
des Schichtsystems zu erkennen. Der Materialkontrast ist aufgrund der ähnlichen 
Schichtzusammensetzung und der relativ niedrigen und ähnlichen Ordnungszahl der meisten 
eingebrachten Elemente nicht ausreichend. 
 
 
Abb. 5-26: REM-BSE-Aufnahme am Querschliff von AZ91 mit Grundierung durch Dispersion 
D60 und Versiegelung durch Sol S2 (jeweils gesintert bei 300°C / 2h). 
 
Durch Zusatz von Zirkondioxid ist bei polymeren Solen bekanntermaßen eine Verbesserung 
der mechanischen [186] und chemischen [187, 188] Stabilität zu erzielen. Die meisten Zr-
Precursor sind jedoch sehr reaktiv und führen leicht zu inhomogenen Gelen oder einem 
schwerlöslichen Niederschlag. Aus diesem Grund wird meist eine reaktive, lösliche Zr-
Verbindung in einen reaktionsträgeren Chelatkomplex überführt [189, 190]. So bildet sich 
z.B. aus Zr(PrO)4 mit Acetylaceton (acac-H) das entsprechende Acetylacetonat (acac): 
 
Zr(PrO)4 + n acac-H → Zr(acac)n(PrO)4-n + n PrOH    (5-11) 
 
Diese stabileren Verbindungen können mit anderen Sol-Gel-Precursorn zu homogenen Solen 
umgesetzt werden. Dabei konnte bislang allerdings TREOS nicht als Si-Quelle eingesetzt 
werden, da vermutlich die eingesetzten Zr-Verbindungen als Lewis-Säure reagieren und so 
trotz moderat saurem pH-Bereich die Si-H-Bindung unter Wasserstoffbildung zersetzt werden 
kann. Grundsätzlich sollten derartige Umsetzungen allerdings auch mit TREOS möglich sein 
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[162], wofür jedoch weitere Untersuchungen notwendig sind. In den vorliegenden 
Ergebnissen ist somit TEOS die einzige SiO2-Quelle. 
In den vorliegenden Untersuchungen haben sich Zusammensetzungen von 40-50 Gew.-% 
SiO2, 40-50 Gew.-% ZrO2, 4-6 Gew.-% B2O3 und bis zu 5 Gew.-% Ln2O3 bewährt, die mit 
den beschriebenen Methoden aus einer isopropanolischen Lösung hergestellt werden können. 
Dabei wird die ZrO2-Komponente dem Reaktionsgemisch zuletzt zugefügt. Nach einer 
Reaktionszeit von 15 Minuten kann dann mit der Beschichtung begonnen werden. Die 
entstehenden Gele weisen ein sehr starres Netzwerk auf, so dass die Schichten sehr dünn 
aufgebracht werden müssen. Dies wird hier durch einen niedrigen Vernetzungsgrad bei kurzer 
Alterungszeit und einen relativ geringen Feststoffgehalt von 13-14 % erreicht. Mittels 
Tauchbeschichtung (40 mm min-1) erhält man auf einer Grundierung defektfreie Schichten 
mit einer Dicke von etwa 150 nm (Abb. 5-27). 
 
 
Abb. 5-27: Makroskopische Aufnahme (20x) einer Schicht aus dem Sol S3 auf AZ91 mit 
Grundierung aus Dispersion D60 (gesintert bei 300°C / 2h). 
 
Untersuchungen zur Korrosionsschutzwirkung der Schichtsysteme aus Grundierung und Sol-
Gel-Versiegelung wurden mittels der elektrochemischen Impedanzspektroskopie 
durchgeführt. Als Elektrolyt diente dabei meist 5 mM NaCl-Lösung, um die mögliche 
Bildung einer schwerlöslichen Sulfatschicht zu vermeiden, wobei die Ergebnisse aber denen 
mit 0,1 M Na2SO4-Lösung vergleichbar sind.  
Zum Vergleich wurden verschiedene Versiegelungen auf SiO2-Basis mit TREOS, ohne (D60-
S1, Abb. 5-28a) und mit Lanthanoidzusatz (D60-S2, Abb. 5-28b), sowie auf SiO2/ZrO2-Basis 
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mit Lanthanoidzusatz (D60-S3, Eu: Abb. 5-28c; D60-S4, Ce: Abb. 5-28d) auf mit Dispersion 
D60 grundierten Proben mittels EIS untersucht.  
 
 
Abb. 5-28: Impedanzspektren (OCP, Amplitude 10 mV, 5 mM NaCl, Bode-Darstellung) von 
Grundierung D60 auf AZ91 mit verschiedenen Versiegelungen: a) S1 (ohne Lanthanoid, 
gesintert 300 °C/2h) nach 1-59 h; b) S2 (mit Sm3+; gesintert 300 °C/2h); nach 1-87 h; c) S3 
(mit Eu3+; gesintert 250 °C/2h) nach 1-97 Stunden. d) S4 (mit Ce3+; gesintert 250 °C/2h) 
nach 1-301 Stunden. 
 
Auch die versiegelten Schichten sind nicht absolut isolierend und zeigen während der 
Auslagerung im Elektrolyten eine Passivierung. Allerdings sind sowohl die Startwerte als 
auch die meist erst nach 2-3 Tagen erreichten Maximalwerte deutlich höher als bei nur 
grundierten Proben und die Langzeitstabilität ist in der Regel deutlich besser. Es kann bis zu 
15 Tage dauern bis die Schutzwirkung einbricht. Dies liegt wahrscheinlich in einer geringeren 
Porosität und einem besseren Schichtzusammenhalt begründet. Nach dem Einbruch der 
Schutzwirkung kommt es in den meisten Proben zu induktiv erscheinenden 
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Phasenverschiebungen in den Impedanzspektren. Dies ist auf einen Durchbruch der Schicht 
und auf lokale Korrosion zurückzuführen. 
 
 
Abb. 5-29: REM-Aufnahme (Querschliff) von Sol S3 auf mit Dispersion D60 grundierter 
AZ91 (SE; jeweils gesintert bei 250 °C/2h) nach EIS in 0.1 M Na2SO4. 
 
 
Abb. 5-30: ESMA (Linescan des Querschliffs) von Sol S3 auf mit Dispersion D60 grundierter 
AZ91 (jeweils gesintert bei 250 °C/2h) nach EIS in 0.1 M Na2SO4; ausgehend von der 
Einbettung (0 µm), über die Schicht zum Grundwerkstoff. 
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Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen des Querschliffs von versiegelten Proben nach der 
Impedanzmessung in 0.1 M Na2SO4 zeigen, dass unterhalb der intakten Schichten eine 
gleichmäßige, flächige Korrosion auftritt (Abb. 5-29). Dies wird noch deutlicher in semi-
quantitativen Aufnahmen (Line-Scans) mit der Elektronenstrahl-Mikrosonde (Abb. 5-30; 
Einbettmaterial: hier Nickelfolie bei 0 µm über die Schicht bis hin zum Substrat AZ91 bei 12 
µm). Hier ist deutlich zu erkennen, dass das Maximum der Schwefelverteilung (aus dem 
Elektrolyt) unter dem Maximum der Siliziumverteilung liegt. Die Sauerstoffverteilung hat 
zwar ihr Maximum an der gleichen Stelle, aber eine deutliche Schulter beim Maximum der 
Schwefelverteilung. Dies zeigt, dass unterhalb der Schicht nicht nur Korrosion stattfindet, 
sondern auch Korrosionsprodukte deponiert werden. Dies bedeutet, dass der Elektrolyt durch 
die Schicht diffundieren kann. Auch wenn die Schichten durchlässig für aggressive Anionen 
sind, führt dieser Prozess doch zu einer Art Passivierung und über längere Zeit zur 
Unterdrückung von lokaler Korrosion.   
 
In einigen Fällen ist in der Auswertung der EIS auch die Entstehung eines neuen kapazitiven 
Elementes bei hohen Frequenzen zu beobachten. Dieses wird in der Literatur der Entstehung 
eines Al/Mg-Hydroxidfilms in Schichtdefekten zugeordnet, welcher dort eine Schutzwirkung 
entfaltet [93, 191]. Das Warburg-Impedanzelement, welches bei den Dispersionsschichten zur 
Simulation notwendig ist, spielt hier keine wesentliche Rolle mehr. Die Diffusion durch die 
Schicht scheint also nach Versiegelung nicht mehr dominant zu sein. Das Ersatzschaltbild 
vereinfacht sich daher zu den in Abb. 5-31 gezeigten folgenden Elementen: 
Doppelschichtkapazität CPEdl, Ladungstransfer-Widerstand Rct, Schichtkapazität CPEf, 
Schichtwiderstand Rpo und Elektrolytwiderstand Rel. Letzterer sinkt im Verlauf der Messung, 
da der Brückenelektrolyt der Referenzelektrode, 3 M KCl, langsam durch die Fritte der 
Brücke in den niedriger konzentrierten Elektrolyt diffundiert. Die Schichtkapazität und die 
Doppelschichtkapazität werden aufgrund der Heterogenität realer Oberflächen mit einem 
constant phase-Element am besten beschrieben. Der hohe und relativ konstante Exponent für 
die Schichtkapazität zeigt aber, dass im Verlauf der Messung die Schicht relativ homogen 
wird und bis zum Durchbruch auch bleibt. Der Gesamtfehler der Anpassung beträgt meist 
unter 1%. Die Hilbert-Transformation zeigt, dass das System nach spätestens 3-5 Stunden 
stabil ist [192]. 
Zum Vergleich wurde in die Auswertung auch eine nur mit der wässrigen Grundierung D60 
beschichtete Probe einbezogen. Zur besseren Vergleichbarkeit der zeitabhängigen 
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Entwicklung der Impedanzelemente wurde hier eine Vergleichsprobe mit 
überdurchschnittlicher Langzeitstabilität gewählt. Deutliche Tendenzen können vor allem für 
den Schicht- oder Porenwiderstand Rpo und dessen zeitliche Entwicklung beobachtet werden. 
In Abb. 5-32 ist die Entwicklung verschiedener beschichteter AZ91-Proben dargestellt.  
 
Abb. 5-31: Ersatzschaltbild für AZ91 Proben mit wässriger Grundierung und Sol-Gel-
Versiegelung. 
 
Der Rpo der Probe D3 (nur Grundierung) steigt innerhalb der ersten 20 Stunden von ca. 6 auf 
18 kΩ·cm2 an, bleibt dann relativ stabil, bis er nach 90 Stunden stark abfällt. Die versiegelte 
Probe D3-S1 hat einen deutlich höheren Startwiderstand (18 kΩ·cm2, nach 1 h) und passiviert 
innerhalb der ersten 20 Stunden auf 60 KΩ·cm2, bevor nach 48 Stunden der Widerstand stark 
abfällt.  Proben, die Lanthanoide in der Versiegelung beinhalten (D3-S2, D3-S3, D3-S4), 
zeigen zu Beginn der Messung (nach 1 Stunde Immersion) einen noch höheren 
Startwiderstand (25-35 kΩ·cm2) und einen gleichmäßigen Anstieg innerhalb der ersten 40-70 
Stunden auf 60-80 kΩ·cm2. Unterschiede zwischen dickeren SiO2-Versiegelungen und 
dünneren SiO2/ZrO2-Versiegelungen werden hier aber nicht deutlich. Der Einfluss der 
verschiedenen Lanthanoidverbindungen (Sm, Ce, Eu) im Vergleich zueinander scheint in 
Bezug auf den maximalen Schichtwiderstand gering zu sein. Dieser stellt sich aber deutlich 
schneller ein als ohne Inhibitor. Vor allem die Langzeitstabilität ist bei Proben mit 
Lanthanoidzusatz deutlich besser. Die besten Ergebnisse konnten mit Cer erzielt werden (S4). 
Cer ist von den untersuchten Lanthanoiden am besten löslich [193]. Daher könnte die 
Inhibitorwirkung darauf beruhen, dass es während der Immersion aus der Schicht am 
leichtesten herausgelöst wird und dann an kathodischen Bereichen wieder ausfällt und diese 
blockiert. Die Proben bleiben hier meist über 300 Stunden im Elektrolyten stabil.  
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Abb. 5-32: Zeitliche Entwicklung des Schichtwiderstandes (oben) und der Schichtkapazität 
(unten) verschiedener Schichtsysteme aus Dispersions-Grundierung (D3 = D60 aus Tabelle 
5-1) und Sol-Gel-Versiegelung (nach Tabelle 5-4) in 5 mM NaCl; Auswertung gemäß 
Ersatzschaltbild in Abb. 5-31 [194]. 
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Auch in Anwesenheit von Lanthanoidsalzen kann der Schichtwiderstand nach gewisser Zeit 
wieder fallen und lokale Korrosion tritt auf. Allerdings bleibt mit Lanthanoidzusatz (D3-S2, 
D3-S3) der Schichtwiderstand deutlich höher als ohne (D3-S1), wo die Werte nach dem 
Schichtdurchbruch in der Größenordnung von korrodierender, unbeschichteter AZ91 liegen. 
 
Weitere Interessante Informationen können sich aus der Schichtkapazität Cf ergeben. Cf kann 
aus dem constant-phase-Element nach  
 
1
max0 )(
−⋅= αωYC          (5-12) 
 
berechnet werden (ωmax ist die Frequenz bei maximaler Phasenverschiebung). Hierbei liegt 
der Verlustfaktor α jedoch meist zwischen 0,85 und 0,95 was für ein fast ideales kapazitives 
Verhalten der Schichten spricht. Cf ist abhängig von Schichtzusammensetzung und 
Schichtdicke: 
 
d
A
C rf
εε 0=           (5-13) 
 
(ε0=elektrische Feldkonstante; εr=relative Dielektrizitätszahl; A=Plattenfläche; 
d=Schichtdicke). Die Entwicklung von Cf für die besprochenen Proben ist in Abb. 5-32b 
dargestellt. In allen Fällen ist ein kontinuierlicher, langsam flacher werdender Anstieg von Cf 
zu beobachten. Die Änderung der Zusammensetzung der Sol-Gel- bzw. Dispersionsschicht 
auf Si-Basis (ε(SiO2)≈6 für technische Gläser) durch die Ablagerung von 
Korrosionsprodukten in den Poren oder unter der Schicht (z.B. Mg(OH)2 mit ε=2.2  und MgO 
mit ε=9.7, möglicherweise Al-Salze, im Sulfat-Elektrolyt entsprechende Sulfat-Salze) kann 
sowohl zu einem Anstieg, aber auch zu einer Abnahme der Dielektrizitätskonstante führen. 
Dies ist hier aber nicht eindeutig zu klären. Es ist anzunehmen, dass die Schichtdicke durch 
Korrosionsprodukte eher steigt was Cf normalerweise verkleinern würde. Absolute Werte 
können hier aber für die Schichtdicke aufgrund der komplexen und sich ändernden 
Schichtzusammensetzung nicht berechnet werden. Durch Wasseraufnahme erhöht sich aber 
ebenfalls die Dielektrizitätszahl der Schicht, was den beobachteten Anstieg von Cf am 
wahrscheinlichsten erklärt. 
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Im Vergleich der Proben untereinander zeigt sich, dass die dickeren SiO2-versiegelten Proben 
(D3-S1 und D3-S2, beide ca. 600 nm Gesamtschichtdicke) niedrigere Kapazitäten haben, was 
sehr gut mit Gleichung (5-13) zusammenpasst. Die dünneren unversiegelten (D3, ca. 300 nm 
dick) und SiO2/ZrO2-versiegelten Proben (D3-S3 und D3-S4, ca. 400 nm dick) haben 
entsprechend höhere Kapazitäten. Die gleiche Tendenz ergibt sich auch durch die höhere 
Dielektrizitätskonstante von ZrO2 (ε=22±3) [195] im Vergleich zu SiO2, was ebenfalls die 
hohen Werte der versiegelten Proben D3-S3 und D3-S4 erklären kann. 
 
Abb. 5-33: EIS-Spektren (Bode-Darstellung) von AZ91 mit Grundierung aus Dispersion D3 
und Versiegelung aus Sol S2 (gesintert bei 300°C / 2h) bei Reimmersion in 5 mM NaCl nach 
24h Trocknungsphase. 
 
Bemerkenswert ist noch, dass analog zu den kathodisch abgeschiedenen 
Lanthanidverbindungen auch die Lanthanidzusätze zur Versiegelung dazu führen, dass die 
Schichten nach dem Austrocknen eine deutliche Passivierung zeigen, die sogar noch 
ausgeprägter ausfällt als bei der kathodischen Abscheidung der Oxide. Durch zyklischen 
Wechsel zwischen Trockenphasen (mind. 24h) und Reimmersion im Elektrolyten (Na2SO4 
wie auch NaCl) ist hierbei eine Passivierung bis über 1*105 Ω cm2 möglich (Abb. 5-33). Der 
Schichtwiderstand sinkt danach langsamer als bei den kathodisch abgeschiedenen 
Lanthanidverbindungen (innerhalb mehrerer Stunden) auf seinen ursprünglichen Wert. Auch 
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hier ist der Prozess vollständig wiederholbar. Ein tieferes Verständnis dieser Vorgänge konnte 
allerdings noch nicht gewonnen werden und soll Gegenstand zukünftiger Untersuchungen 
sein. 
 
Eine gängige industrielle Methode zur vergleichenden Bewertung der Beständigkeit von 
Schutzschichten ist die Salzsprühnebelprüfung nach ISO 9227 (5% NaCl, 35°C). Wenn damit 
auch keine absoluten Werte zum Korrosionsverhalten gewonnen werden können, so kann das 
Testverfahren doch die Schutzwirkung verschiedener Schichten im Vergleich miteinander 
bewerten. Eine Quantifizierung der Ergebnisse ist allerdings schwierig. Bei 
Magnesiumwerkstoffen wird in der Literatur zum einen die Entfernung der 
Korrosionsprodukte mit Chromsäure beschrieben, um dann die Korrosionsrate gravimetrisch 
bestimmen zu können [196]. Im vorliegenden Fall ist jedoch anzunehmen, dass Chromsäure 
auch eine Auslaugung der Schutzschichten bewirkt, durch die das gravimetrische Ergebnis 
verfälscht werden kann. Alternativ können nur visuelle Methoden zur Probenbeurteilung 
herangezogen werden. Die deutlichsten Kriterien bei der visuellen Beurteilung von 
Schutzschichten sind dabei der Zeitpunkt des Auftretens von Defekten sowie deren Anzahl 
und Ausbreitung, wobei auch die Ausbreitung des Korrosionsbereiches in Relation zur 
Gesamtfläche gesetzt werden kann.  
 
Zur Bewertung der hier entwickelten Schichten wurden beschichtete und unbeschichtete 
Proben von AZ91 mit abgedeckten Kanten (Abziehlack oder Epoxidharz) in einer 
Salzsprühkammer bewittert und in regelmäßigen Abständen entnommen und fotografisch 
dokumentiert. Wie zu erwarten war, zeigten unbeschichtete Proben schon nach 2 Stunden die 
ersten Anzeichen von Korrosion, während nach 24-48 Stunden bereits die gesamte Oberfläche 
korrodiert (Abb. 5-34a). Eine nur mit einer Dispersionsschicht (D3) versehene Probe zeigt 
nach 6 Stunden auch bereits deutliche Korrosionsspuren (Abb. 5-34b). Die gesamte Schicht 
erscheint dabei leicht trüb, was vermutlich auf die Eindiffusion des Elektrolyten 
zurückzuführen ist. Auch hier ist der Angriff nach 24-48 Stunden stärker, bleibt aber lokaler 
begrenzt als auf der unbeschichteten Oberfläche. Wird die Dispersionsgrundierung weiterhin 
mit einer polymeren Sol-Gel-Schicht (S2) wie beschrieben versiegelt, so ist nach 6 Stunden 
nur ein schwacher Korrosionsangriff an stark vereinzelten Punkten zu erkennen (Abb. 5-34c). 
Dieser punktförmige Angriff breitet sich auch nach 24-48 Stunden nicht aus, so dass man der 
Schicht eine signifikante Schutzwirkung zuschreiben kann. Die Schicht selber scheint kaum 
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angegriffen zu werden, so dass davon auszugehen ist, dass Korrosion hier lediglich an 
einzelnen punktförmigen Schichtdefekten einsetzen kann, die es somit in weiteren 
Entwicklungsschritten zu vermeiden gilt. 
 
 
Abb. 5-34: Aufnahmen von AZ91 nach Salzsprühnebelprüfung; a) unbeschichtet; b) mit 
Grundierung aus Dispersion D3; c) mit Grundierung wie b) und Versiegelung durch Sol S2. 
 
5.4.4 Steigerung der Korrosionsschutzwirkung durch mehrlagige Schichtsysteme 
 
Sowohl der Diffusionswiderstand der Schichten als auch das Auftreten von Defekten sollten 
durch eine Aufbringung weiterer Schichten im Sinne eines mehrlagigen Systems verbessert 
werden können. Da die Sol-Gel-basierten Versiegelungen aber eher ein starres Netzwerk 
aufweisen und somit Spannungen sehr schlecht abgebaut werden können, ist die rissfreie 
Aufbringung einer zweiten Versiegelungsschicht nicht direkt möglich. Sowohl Schichten von 
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SiO2-basierten Solen, wie auch von ZrO2/SiO2-basierten Solen reißen ab der zweiten direkt 
aufeinander folgenden Lage. 
Dickere Schichten sind jedoch zum einen möglich, indem zuerst mehrere Lagen der 
wässrigen Dispersionsschicht aufgebracht und abschließend mit einer Lage des polymeren 
Sols versiegelt werden. Hierbei wird jedoch die signifikante Verdichtung des Schichtsystems 
durch die polymeren Sole nicht optimal ausgenutzt, da der Hauptbestandteil der Schicht aus 
dem weniger verdichteten Material besteht. Daher ist es der bessere Weg, alternierend 
Schichten aus wässrigen Dispersionen und Versiegelungen aus polymeren Solen aufzutragen. 
Auf diese Weise sollte die bessere Flexibilität der Dispersionsschichten optimal mit der 
geringeren Porosität der Sol-Gel-Versiegelungen kombiniert werden können. Benetzung und 
Haftung der wässrigen Dispersionen auf den Sol-Gel-Schichten bereiten bei dem Weg der 
alternierend aufgebrachten Schichten ebenso wenig ein Problem wie im umgekehrten Fall. 
Bisher konnten somit aus bis zu 6 Lagen bestehende, rissfreie Schichtsysteme erhalten 
werden. Abb. 5-35 zeigt exemplarisch eine 4-lagige Schicht aus der Dispersion D3 und dem 
Sol S3. 
 
 
Abb. 5-35: REM-SE-Aufnahme am Querschliff von AZ91 mit vierlagiger Dispersions-/Sol-
Gel-Schicht vom Aufbau D3/S3/D3/S3 (von innen nach außen, je gesintert bei 300°C / 2h). 
 
Erste elektrochemische Untersuchungen an den mehrlagigen Schichtsystemen zeigen bereits 
ein viel versprechendes Verhalten. Abb. 5-36 zeigt am Beispiel der 4-lagigen Schicht aus 
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Abb. 5-35, dass vor allem der anfängliche Schichtwiderstand sehr gut ist, wobei jedoch, 
vermutlich aufgrund feiner Risse, die Schutzwirkung innerhalb von Stunden signifikant 
abnimmt, wenn auch nicht ganz verloren geht. Fehlende induktive Anteile in den 
Impedanzspektren zeigen dabei, dass trotz sinkenden Schichtwiderstandes keine aktive 
Metallauflösung ausgelöst wird. 
Die Entwicklung der mehrlagigen Schichtsysteme steht allerdings noch am Anfang, so dass in 
Zukunft noch rissfreiere und dickere Schichten möglich werden sollten. Insgesamt wird der 
Kombination aus Dispersions- und Sol-Gel-Schichten ein hohes Entwicklungspotential 
beigemessen. 
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Abb. 5-36: EIS-Spektren (Nyquist-Darstellung) von AZ91 mit vierlagiger Dispersions-/Sol-
Gel-Schicht vom Aufbau D3/S3/D3/S3 (von innen nach außen, je gesintert bei 300°C / 2h) in 
5 mM NaCl (1-15 h alle 2 Stunden). 
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5.5 Zusammenfassung zu anorganisch-nanopartikulären Schutzschichten 
auf Magnesiumwerkstoffen 
 
Durch Tauchbeschichtung, Aufstreichen und Elektrophoretische Abscheidung konnten aus 
Dispersionen oder partikulären Solen dünne, transparente und rissfreie Schichten auf der 
Basis oxidischer Nanopartikel auf die Magnesiumwerkstoffe AZ31 und AZ91 aufgebracht 
werden. Eine thermische Konsolidierung der Schichten war bereits bei moderaten 
Temperaturen möglich. Besonders aluminiumhaltige Schichten zeigten bereits nach einer 
Wärmebehandlung bei 200°C, bei der noch keine Schädigung des Magnesiumsubstrates 
auftreten kann, positive Eigenschaften. Allerdings war die Schichtdicke, insbesondere bei 
Tauch- und Pinselbeschichtungen, bislang noch sehr gering. Im Sinne eines nachhaltigen 
Korrosionsschutzes ist hier noch eine Weiterentwicklung zu dickeren Schichtsystemen 
notwendig, was vor allem durch einen höheren Feststoffgehalt möglich ist, wobei hierzu der 
Magnesiumgehalt der Dispersionen verringert werden muss. Mit einem Feststoffgehalt von 
166 g l-1 konnte bislang eine Schichtdicke von 600 nm erzielt werden. 
Mit der Elektrophoretischen Abscheidung konnte bereits in den Grünschichten eine größere 
Dichte erzielt werden. Besonders interessant erscheint dabei die Möglichkeit, durch eine 
zweistufige Abscheidung unterschiedlich großer Mischoxidpartikel dickere rissfreie 
Schichten zu erzeugen. Die Haftung dieser Schichten ist allerdings weniger gut als bei den 
aus wässrigen Solen erzeugten Schichten. 
Die elektrochemischen Untersuchungen haben gezeigt, dass durch die Dispersionsschichten 
durchaus eine Schutzwirkung auf das Substrat entfaltet wird, wobei diese mit der 
Schichtdicke zunimmt. Auffallend ist, dass die Schutzwirkung zunächst über Stunden und 
Tage steigt, später aber gänzlich zusammenbricht. Elektronenmikroskopische 
Untersuchungen ergaben dazu, dass es sich um poröse Schichten handelt, so dass von einer 
vollständigen Isolierung des Substrates nicht gesprochen werden kann. Dennoch konnte 
Lokalkorrosion, wie sie typischerweise an unbeschichteten Magnesiumwerkstoffen auftritt, 
unterdrückt werden. Ergänzend zu der Schutzwirkung der Schichten selbst wirken diese 
offenbar auch als stabilisierende Matrix für Korrosionsprodukte, die die Poren nach und nach 
verstopfen und so die Schutzwirkung erhöhen, bis es an Schwachstellen der Schicht zum 
Durchbruch kommt. Die Isolationswirkung der Dispersionsschichten ist also bislang nicht als 
ausreichend anzusehen, es besteht aber noch ein Optimierungspotential hinsichtlich der 
Schichtzusammensetzung. 
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Dichtere Schichten sind generell durch die Verwendung polymerer Sole möglich. Allerdings 
sind diese sauer stabilisiert und können daher nicht direkt auf Magnesiumlegierungen 
aufgebracht werden. Daher wurde ein Verfahren entwickelt, bei dem die wässrigen 
Dispersionen als Grundierung dienen und im Anschluss mit polymeren Solen auf SiO2- bzw. 
SiO2/ZrO2-Basis versiegelt werden. Benetzung und Haftung bereiten hierbei keine Probleme. 
Durch die Verwendung von Triethoxysilan als SiO2-Quelle ist es möglich, Spannungen in der 
Versiegelung abzubauen, so dass auch nach dem Trocknen und Sintern (200 – 300°C) 
rissfreie Versiegelungen erhalten werden können. 
Die versiegelten, rein anorganischen Schichten zeigen eine verbesserte Schutzwirkung in 
elektrochemischen Untersuchungen und in Salzsprühtests. Darüber hinaus kann die 
Versiegelung dazu genutzt werden, einen Anteil von bis zu 2% seltenen Erden (Sm, Eu, Ce) 
in das Schichtsystem einzubringen. Untersuchungen mit feucht/trocken-Zyklen haben gezeigt, 
dass unter diesen Bedingungen die anorganischen Korrosionsinhibitoren zu einer Art 
Repassivierung führen und somit die Langzeitstabilität der Schichten verbessern. 
Die maximale Schichtdicke, die mit den beschriebenen Systemen derzeit in einem Schritt 
defektfrei erzeugt werden kann, liegt bei 300 – 500 nm. Durch Mehrfachbeschichtungen, auch 
mit alternierenden Schichtarten, konnte die maximale Gesamtschichtdicke jedoch bis auf 1,5 
µm gesteigert werden, um die Schutzwirkung zu verbessern. 
 
In zukünftigen Arbeiten wird es zur Weiterentwicklung des vorgestellten Schichtsystems 
notwendig sein, die Porosität der verschiedenen Schichtarten genauer zu betrachten. Hierfür 
kommen verschiedene Methoden in Betracht (N2-Adsorption, PM-IRRAS, Elektrochemisches 
Rauschen, …). Im Vergleich mit den elektrochemischen Untersuchungen gilt es dann, eine 
Korrelation der Schutzwirkung mit der Schichtporosität zu ermitteln. Interessant wäre hierbei 
vor allem ein Vergleich zwischen Dispersionsschichten und Schichten aus verschiedenen 
polymeren Solen. Vor allem die Schichten auf Basis von SiO2/ZrO2-Solen müssen auch noch 
ausgiebiger in elektrochemischen Messungen und Korrosionstests untersucht werden. 
Auch für die elektrophoretisch abgeschiedenen Schichten aus Mischoxidpartikeln bietet sich 
die Versiegelung mit polymeren Solen an. Hierdurch könnte aufgrund der höheren Gründichte 
der EPD-Schichten ein insgesamt porenärmeres Schichtsystem erzeugt werden, was in 
weiteren Untersuchungen noch zu klären ist. 
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Abschließend bieten die hier vorgestellten Schichtsysteme gerade aufgrund ihrer 
verbleibenden Porosität ein starkes Potenzial für die Konversionsbehandlung von 
Magnesiumoberflächen. Auch eine gleichzeitige Abscheidung von Nanopartikelschichten 
zusammen mit chemischer Konversion ist denkbar und die Übergänge zwischen den beiden 
Verfahren sind fließend. Bei der chemischen Konversion wird das Ausfallen schwerlöslicher 
Metallsalze durch die Auflösung des Substrats und der damit verbundenen Erhöhung des pH-
Werts an der Oberfläche ausgelöst. Eine Erhöhung des pH-Werts kann auch die Aggregation 
von Nanopartikeln verursachen. Bei der Abscheidung von basischen, kolloidalen SiO2-
Lösungen auf Zinkfolie geht man von diesem Prozess aus [197]. Zink wird aufgelöst und an 
der Substratoberfläche wird der pH-Wert angehoben. Dadurch kommt es hier gezielt zur 
Partikelaggregation. Andere Quellen führen die Schichtbildung auf die Adsorption von 
Zinkionen auf den Nanopartikeln und die damit verbundene Destabilisierung der kolloidalen 
Lösung und Partikel-Aggregation zurück [198]. Beiden Modellen ist aber gemein, dass die 
Auflösung des Metalls für die Schichtbildung verantwortlich ist. Da hier der gleiche Effekt 
für Konversion und Abscheidung verantwortlich ist, kann man dies nutzen, um in geeigneten 
Elektrolyten auf galvanisiertem Stahl SiO2-Nanopartikel auf der Zinkschicht mit in die 
Konversionsschicht einzubauen, um so deren Qualität und Schutzeigenschaften zu verbessern 
[199, 200]. Auch wenn hier ein Hauptbestandteil der Schichten aus SiO2-Partikeln besteht, 
kann man doch durch die Auflösung des Substrats und den Einbau von Zinkionen von einer 
chemischen Konversion sprechen. 
Die Zugabe von kolloidalem SiO2 bei der Chromatierung von galvanisiertem Stahl führt zu 
einer Verbesserung der selbstheilenden Eigenschaften [201]. Allerdings ist hier nicht 
eindeutig geklärt in wieweit die bessere Schutzwirkung durch eine Verbesserung der 
Schichteigenschaften, oder durch ein besseres Zurückhalten der Partikel von Chromat bei der 
Beschichtung verursacht wird. 
Auch für eine Magnesiumlegierung (AZ91) gibt es einen ersten Ansatz für die Kombination 
von Nanopartikelschichten und Konversion [202]. Bei pH 2 wird hier die Aggregation der 
Partikel überwiegend durch den Zusatz von Ti(SO4)2 und weniger durch einen Anstieg des 
pH-Werts ausgelöst. Ein Prozess, der in basisch stabilisierten Dispersionen bzw. kolloidalen 
Lösungen stattfindet, ist für Magnesium nicht bekannt. 
Beim Anodisierprozess von AZ91 in 1.0 M Na2SiO3 führt die Zugabe eines sauren, 
polymeren SiO2-Sols zu einer Erhöhung der Schichtdicke und einer Verbesserung der 
Korrosionsresistenz [203-206]. Die erhaltenen Schichten sind dichter und einheitlicher. Da im 
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Gegensatz zu basisch stabilisierten, partikulären Solen die Teilchen bei niedrigem pH keine 
ausgeprägte negative Ladung tragen, ist die elektrophoretische Migration und Deposition hier 
(zumindest in erster Näherung) vernachlässigbar. Auch wenn bei der Chemischen Konversion 
keine ausgeprägte elektrophoretische Wanderung stattfindet, könnten daher trotzdem 
Nanopartikel die Lücken in Konversionsschichten füllen und so die Schutzwirkung 
optimieren. 
Ziel eines neu beantragten IGF-Vorhabens ist es daher, durch Kombination von 
nanopartikulären Schichten und Chemischer Konversion weitere neue Schutzschicht-Systeme 
für Magnesiumwerkstoffe zu entwickeln. Hierbei sollen zwei verschiedene Ansätze 
untersucht werden:  
 
A) ein einstufiger Prozess, v.a. für Legierungen mit niedrigen Aluminiumgehalten, bei 
dem die chemische Konversion in Nanopartikeldispersionen durchgeführt wird und 
die Partikel gleichzeitig eingebaut werden;  
B) ein zweistufiger Prozess, der auch für Legierungen mit höheren Aluminiumgehalten 
geeignet sein soll, bei dem zunächst eine poröse Nanopartikelschicht aufgetragen 
wird, die dann eine gleichmäßige chemische Konversion ermöglicht. 
 
Nach Möglichkeit soll in beiden Prozessen bei höheren pH-Werten als in gängigen 
Konversionsverfahren gearbeitet werden, um die Schutzwirkung der Mg2+-haltigen 
Deckschicht zu verbessern. Die Nanopartikel sollen dazu beitragen, die Schichtdicke, die 
Schichtdichte sowie den Schichtzusammenhalt zu steigern. Vor allem im Prozess B) sollte es 
möglich sein, durch die Vorbehandlung den Einfluss unterschiedlicher Oberflächenpotentiale 
zu verringern und ein gleichmäßiges Schichtwachstum zu erleichtern. Im Rahmen dieses 
geplanten Projekts wird vor allem auf eine Verbesserung der Barrierewirkung durch eine 
höhere Schichtdichte, weniger Risse und höhere Abrasionsbeständigkeit gesetzt. Aber auch 
die selbstheilenden Eigenschaften von Chromatierschichten sollen durch den Einbau 
umweltfreundlicherer Korrosionsinhibitoren (v.a. Seltenen Erden) bestmöglich ersetzt 
werden. Eine zusätzliche, abschließende Sol-Gel-Versiegelung (anorganisch, aber vor allem 
auch organisch-anorganische Hybridschichten) kann auch hier in Betracht gezogen werden, 
um die Haftung einer nachfolgenden Beschichtung (KTL, Tauchlack) bei Bedarf zu 
optimieren und um Poren der Schicht zu versiegeln. 
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6 Nanopartikuläre Reparaturschichten für Apparate-
Emaillierungen 
 
6.1 Einleitung 
 
Die Innenemaillierung von chemischen Apparaten, wie z.B. Lagerbehältern, Rührkesseln oder 
auch Wärmetauschern, gehört zu den gängigen Korrosionsschutzverfahren in der chemischen 
Industrie. Technisches Email zeichnet sich dabei durch eine sehr glatte Oberfläche und eine 
ausgezeichnete Korrosionsbeständigkeit aus [1]. Bei einer mechanischen Belastung, 
insbesondere durch Schlag, kommt es jedoch aufgrund der Druckvorspannung, unter der ein 
Emailüberzug steht, leicht zu Abplatzungen. Solche Schadstellen werden bislang durch das 
Einsetzen von Tantalstopfen oder Tantalplatten „repariert“. Das dichte Einsetzen des Tantals 
erfolgt dabei unter Verwendung einer PTFE-Dichtung zwischen Email und Tantal. Durch die 
Verwendung des PTFE wird jedoch die Temperatureinsatzgrenze des Apparates gegenüber 
dem unversehrten Email deutlich eingeschränkt. Bis heute stellt die einzige Alternative zur 
Reparatur mit Tantal aber eine vollständige Re-Emaillierung des gesamten Apparates dar, 
welche mit hohen Kosten für den Ausbau des Apparates und die Ausfallzeiten verbunden ist. 
Eine artgleiche Reparaturmethode für das Email existiert bis heute nicht. Ziel der in diesem 
Abschnitt vorgestellten Arbeiten ist es daher, eine innovative Reparaturmethode für 
technische Emaillierungen zu entwickeln, bei welcher am Einsatzort durch den Einsatz von 
Nanopartikeln bereits bei moderaten Temperaturen neue glasartige Schutzschichten in den 
Defekt eingebracht und dort verdichtet werden können. 
 
Die Auswertung der einschlägigen Literatur zeigt hierbei, dass zwar zahlreiche Gruppen die 
Schutzschichtbildung auf Metalloberflächen mittels Sol-Gel-Technik untersuchen (siehe auch 
die vorhergehenden Abschnitte), dabei aber nur sehr wenige Arbeiten auf die Reparatur von 
Glasschichten oder Emaillierungen abzielen [2, 3] Ein Verfahren, welches durch die Firma 
Pfaudler entwickelt wurde, zielt zwar auch auf die Emailreparatur, ist aber nur geeignet um 
kleine Poren zu verschließen (siehe [4]). Eine weitere Wärmebehandlung, die in diesem Fall 
notwendig ist, um einen größeren Defekt mit einer Emailscheibe zu verschließen, ist am 
Einsatzort des Apparates nicht durchführbar. Andere Glasschichten, deren Erzeugung in der 
Literatur beschrieben wird, dienen eher dem Schutz gegen thermische Oxidation [5], dem 
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Korrosionsschutz gegen Säuren oder Basen [6-8], oder sie werden zur Veredelung auf einer 
weniger beständigen Emailoberfläche aufgebracht [9, 10]. Auch über die Modifizierung von 
Emaillierungen durch Zugabe von Nanopartikeln wird vereinzelt berichtet [11] 
Ausgehend von den bereits in Abschnitt 3.3.1 und in [12-15] beschriebenen Arbeiten zur 
Schutzschichtbildung durch chemische Nanotechnologie auf Aluminiumoberflächen sollten 
somit hier neuartige Reparaturschichten für Emaillierungen auf Stahloberflächen entwickelt 
werden. Dabei konnte auch auf zahlreiche Arbeiten aus der Literatur zu Sol-Gel-Schichten auf 
Stahloberflächen, wie z.B. in [16-20], aufgebaut werden. Die Reparaturschichten sollten dem 
Email in Zusammensetzung und Eigenschaften ähnlich sein, aber aufgrund der hohen 
Sinteraktivität von Nanopartikeln bei wesentlich geringerer Temperatur thermisch zu 
verdichten sein. Aufgrund der großen Schichtdicke von Apparate-Emaillierungen war hierbei 
davon auszugehen, dass zur Verfüllung des Defektes ein mehrlagiger Schichtaufbau 
erforderlich sein wird. Eine erste dünne Haftschicht (Sol-Gel-Schicht) sollte dabei die 
Abdeckung des Defektes bereits gewährleisten. Die hauptsächliche Schichtdicke sollte dann 
durch eine oder mehrere Füllschichten (Sol-Dispersionsschichten) erzielt werden, die 
schlussendlich mit einer Deckschicht (Sol-Gel-Schicht) abschließend versiegelt werden 
können (Abb. 6-1). 
 
 
Abb. 6-1: Schematischer Aufbau des angestrebten Reparaturschicht-Systems für Apparate-
Emaillierungen 
 
6.2 Untersuchungen zur Oberflächenvorbereitung 
 
Als Substrat wurden die folgenden typischen Stähle des chemischen Apparatebaus verwendet: 
P275NH (Werkstoff-Nr. 1.0487) und St 35.8 (Werkstoff-Nr. 1.0305). Zur Vorbereitung der 
Stahloberfläche wurden verschiedene Verfahren getestet, um das Benetzungsverhalten mit 
den Reparatursolen zu verbessern: 
- Reinigung mit Ethanol 
Stahl Haftschicht (Sol-Gel) 
Füllschichten (Sol/Dispersion)
Deckschicht (Sol-Gel) 
Email 
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- Wischphosphatierung (Surtec 608 K®, verdünnte Phosphorsäure mit Zusätzen): 
Eine wässrige Phosphorsäurelösung wird auf die Substratoberfläche aufgetragen. 
Nach 2 Minuten Einwirkzeit wird der Rest der Lösung mit einem Tuch abgewischt. Es 
verbleibt eine sehr dünne weiße Phosphatschicht auf der Stahloberfläche. 
- Passivierung mit Salpetersäure 
Hierbei wird die Stahloberfläche mit einer 5%-igen Salpetersäure behandelt. Die 
Proben werden in diese hineingetaucht und für 4 Minuten bei 30°C im Ultraschallbad 
behandelt. Danach werden sie zunächst mit Wasser und abschließend mit Ethanol 
gespült und getrocknet. Die Behandlung führt zur Oxidation und zu einer Aufrauung 
der Oberfläche. 
- Pyrosil®-Behandlung 
Ziel dieses Verfahrens ist der Aufbau einer dünnen Siliziumoxidschicht, um die 
Haftung des weiteren Schichtaufbaus zu unterstützen. Hierzu wird die 
Substratoberfläche mit einer Flamme behandelt, wobei dem Brenngas Silane zugefügt 
werden, die zu SiO2 pyrolysiert und als solches auf der Oberfläche abgeschieden 
werden. 
 
Der Einfluss dieser verschiedenen Oberflächen-Vorbereitungsverfahren auf das 
Benetzungsverhalten gegenüber einem wässrigen Sol wurde durch Kontaktwinkelmessungen 
an einem Wassertropfen untersucht (Abb. 6-2). 
 
 
Abb. 6-2: Einfluss der Oberflächenvorbereitung von unlegiertem Stahl auf das 
Benetzungsverhalten durch wässrige Lösungen; I.: Wischphosphatierung; II.: Salpetersäure-
Passivierung; III.: Pyrosil®-Behandlung; IV.: Sandstrahlen. 
 
Die Behandlung mit verdünnter Salpetersäure (II.), die zur Ausbildung einer dünnen 
Passivschicht führt, bewirkt eine signifikante Verringerung des Kontaktwinkels und 
verbessert somit deutlich das Benetzungsverhalten durch wässrige Systeme. Das gleiche gilt 
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für die Behandlung mit einer verdünnten Phosphorsäure (I.), die zur Abscheidung einer 
dünnen Phosphatschicht führt, wenngleich hier die Absenkung des Kontaktwinkels weniger 
stark ausfällt als bei der Salpetersäure. Sandstrahlen der Stahloberfläche (IV.) erzielt einen 
vergleichbaren Effekt wie die Wischphosphatierung, während die Pyrosil®-Behandlung das 
Benetzungsverhalten wiederum deutlich verbessert. Bei einer Kombination aus Sandstrahlen 
und einer nachfolgenden Pyrosil®-Behandlung konnte ein vollständiges Verlaufen des 
Wassertropfens auf der Stahloberfläche beobachtet werden. Als Folge aus diesen Messungen 
und ersten Beschichtungsergebnissen wurde die Pyrosil®-Behandlung als bevorzugte 
Oberflächenvorbereitung gewählt. 
 
6.3 Erzeugung von Sol-Gel-Schichten auf unlegiertem Stahl 
 
Die Sole wurden wie in Abschnitt 3.2.1 beschrieben hergestellt. Mit Alkoxiden der Metalle, 
die für die beabsichtigte Email-ähnliche Zusammensetzung notwendig sind, wurde durch 
Wasserzusatz eine Hydrolyse und anschließende Polykondensation durchgeführt. Das 
resultierende M1-O-M2-Netzwerk wurde dann durch eine Wärmebehandlung verdichtet. Da 
festes Aluminiumethanolat in Ethanol nur schwer löslich ist, was zu Inhomogenitäten im Sol 
führen würde, wurde Aluminium stattdessen dem Mischoxid-Sol in Form vorab 
synthetisierter Boehmit-Solpartikel zugesetzt. Zu diesem Zweck wurde ein wässriges, saures 
Boehmit-Sol mit einem Feststoffgehalt von 2,77% nach einer Vorschrift von Yoldas 
hergestellt [21]. Durch die Zugabe eines bestimmten Aluminiumanteiles wird auf diese Weise 
dem Mischoxid-Sol auch eine gewisse Menge an Wasser und Säure zugesetzt. Einige 
Elemente (z.B. Kobalt, Calcium, Magnesium) sind in einer typischen Emailzusammensetzung 
nur in geringerer Konzentration vorhanden. Weiterhin sind einige der Alkoxide dieser 
Elemente ebenfalls nur schlecht in Ethanol löslich. Daher wurden diese Elemente in Form 
ihrer Salze, insbesondere als Nitrate, dem Mischoxid-Sol zugefügt. Das Verhältnis von 
Ethanol zu den Silizium- und Boralkoxiden war 7:1. Der molare Anteil von Wasser, welches 
über das Boehmit-Sol zugeführt wurde, war 4:1 bezogen auf die Siliziumkomponenten. Auf 
diese Weise konnten homogene Sole mit bis zu sieben Emailelementen (Si, Al, B, Co, Ca, 
Mg, Li) erzeugt werden, die für die Beschichtung blanker und teilemaillierter Stahlproben 
eingesetzt wurden. 
Unter Berücksichtigung einer späteren technischen Umsetzung des neuen 
Reparaturverfahrens sollte das Verfahren zur Schichtaufbringung von Beginn an möglichst 
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einfach gehalten werden. Die Elektrophoretische Abscheidung von Nanopartikeln oder die 
Aufbringung des Sols durch Spin- oder Dip-Coating sind nicht für eine Anwendung vor Ort 
am emaillierten Apparat geeignet. Daher wurden die Sole hier mit einem Pinsel auf die 
Substratoberfläche aufgetragen, womit auch leicht größere Flächen zu beschichten sind. 
Zunächst wurde der Einfluss der in 3.4.2 beschriebenen Oberflächenvorbereitungsverfahren 
auf die Schichtqualität untersucht. Hierzu wurden die unterschiedlich vorbereiteten 
Stahlproben mit einem 7-Komponentensol beschichtet und im Ofen bei 350°C für 1 h 
verdichtet. Abb. 6-3 zeigt die resultierenden Schichten sowohl in der 
rasterelektronenmikroskopischen Draufsicht als auch im Querschliff. 
 
 
Abb. 6-3: REM-Abbildungen von Si/B/Al/Co/Ca/Mg/Li-Sol-Gel-Schichten auf verschieden 
vorbereiteten Stahloberflächen; verdichtet bei 350°C für 1 h; oben: Draufsicht, unten: 
Querschliff. 
 
Die resultierenden Schichten waren so dünn, dass die Struktur der Metalloberfläche deutlich 
sichtbar bleibt. Die nach einer Wischphosphatierung oder einer Pyrosil®-Behandlung 
aufgetragenen Schichten erwiesen sich bei den REM-Untersuchungen dennoch als 
weitgehend rissfrei. Kleine Risse konnten an der wischphosphatierten Oberfläche lediglich an 
einigen Unebenheiten beobachtet werden. Die Schichtdicke zeigte sich an diesen beiden 
Oberflächen relativ gleichmäßig unterhalb von einem Mikrometer. Auch die Haftung zum 
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Substrat erscheint hier gut, es konnten zumindest keine Ablösungen von der Stahloberfläche 
beobachtet werden. 
Die mit Salpetersäure passivierte Stahloberfläche erwies sich hingegen als so stark aufgeraut, 
dass in den Mulden eine deutlich höhere Schichtdicke vorhanden war als auf den Rauspitzen. 
Dies wird vor allem auch an dem metallographischen Querschliff deutlich. Die Schichtdicke 
variiert hier zwischen 100 nm und 1 µm. Dabei wird in den Mulden offenbar eine kritische 
Schichtdicke überschritten und es kommt zur Rissbildung. 
Neben der Haftung zum Substrat ist für eine Reparaturschicht für Emaillierungen aber auch 
die Haftung zum umgebenden Email von Bedeutung. Daher wurden neben den blanken 
Stahlsubstraten auch teilemaillierte Probeplatten mit dem Sol beschichtet. Hierzu wurde an 
emaillierten Stahlproben ein Teil der Emailschicht durch vorsichtiges Sandstrahlen entfernt, 
was allerdings auch hier zu einer Aufrauhung der Stahloberfläche führte. Die Sole wurden 
dann so auf die Oberfläche aufgestrichen, dass eine Überlappung mit dem emaillierten 
Bereich entstand, und wiederum bei 350°C für 1 h verdichtet. Die resultierenden Sol-Gel-
Schichten waren sehr dünn und transparent. Die Schichten wie auch die darunter liegende 
Emaillierung zeigten sich weiterhin rissfrei. Somit hat offensichtlich nicht nur die 
Emaillierung die durchgeführte Wärmebehandlung überstanden, sondern die thermische 
Ausdehnung von Email und Sol-Gel-Schicht scheint auch ausreichend aneinander angepasst, 
um Rissbildung zu vermeiden. 
 
Über die Wärmebehandlung im Ofen hinaus wurden auch Proben mittels IR-Strahlung 
behandelt, da diese Methode auch lokal am Defekt im chemischen Apparat anwendbar wäre. 
Eine Probentemperatur von 350°C wurde dabei durch einen Abstand von 7 cm zwischen 
Probenoberfläche und Strahlermodul sowie eine Leistung von 80% erreicht. Durch eine 
schrittweise Erhöhung der Strahlerleistung konnten Spannungen in der Schicht und somit die 
Rissbildung vermieden werden. Mit dieser Methode konnten wie schon im Ofen transparente 
Schichten ohne Risse und ohne Schädigung des Emails erzeugt werden (Abb. 6-4). 
Eine zweite lokale Erwärmungsmethode, die ebenfalls zur thermischen Behandlung der 
Schichten angewandt wurde, ist die Induktionserwärmung. Bei dieser Technik wird das 
Substrat durch einen induktiven Strom erhitzt und die Schichten somit von der Unterseite her 
verdichtet. Die Temperatur konnte hierbei mittels eines Pyrometers im Bereich von 250 – 
550°C kontrolliert werden. Der Einfluss der Sinterbedingungen wurde hierbei an einer einfach 
aufgetragenen Sol-Gel-Schicht auf durch eine Pyrosil®-Behandlung vorbereitetem Stahl 
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untersucht. Es wurde eine Sintertemperatur von 350°C gewählt, die je nach gewählter 
Generatorleistung in 20, 35 oder 150 Sekunden erreicht werden konnte. Diese Temperatur 
wurde dann für 5, 15 oder 30 Minuten gehalten. Neben einer schnellen Abkühlung durch 
Abschalten der Induktionsheizung wurde auch eine graduelle Reduktion der Temperatur 
(10°C pro Minute) untersucht. Der Wechsel der Sinterbedingungen hatte weder bei der 
Ofenbehandlung noch bei der Induktionserwärmung einen sichtbaren Einfluss auf das 
Beschichtungsergebnis. Alle Schichten erwiesen sich hierbei als rissfrei. Abb. 6-5 zeigt hierzu 
beispielhaft die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen einer 7-Komponenten-Sol-Gel-
Schicht, die induktiv auf 350°C für 30 Minuten erwärmt wurde.  
Die Struktur der Stahloberfläche bleibt durch die dünne transparente Sol-Gel-Schicht 
hindurch sichtbar (linkes Bild). Bei höherer Auflösung (rechtes Bild) wird deutlich, dass die 
Schicht rissfrei geblieben ist. Lediglich leichte Mulden mit einem Durchmesser von 40 – 100 
nm können in der Schichtoberfläche beobachtet werden. Diese resultieren vermutlich aus 
kleinen Blasen, die an der Oberfläche während der Wärmebehandlung aufplatzen. 
 
 
Abb. 6-4: Mikroskopische Aufnahme einer Si/B/Al/Li-Sol-Gel-Schicht aufgetragen über die 
Phasengrenze zwischen einer Emaillierung und der blanken Stahloberfläche und verdichtet 
durch IR-Strahlung (350°C, 15 min.). 
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Abb. 6-5: REM-Aufnahmen einer Si/B/Al/Co/Ca/Mg/Li-Sol-Gel-Schicht auf St 35.8 mit 
Pyrosil®-Behandlung nach Verdichtung bei 350°C (30 min) durch induktive Erwärmung; 
Vergrößerung: 500-fach (links), 50.000-fach (rechts). 
 
Um auszuschließen, dass die lokale Erwärmung der Reparaturstelle in einem realen Bauteil zu 
Schäden in den umgebenden Bereichen führt, wurde von der Firma Pfaudler eine große 
emaillierte Platte (400 x 400 x 22 mm) für entsprechende Heiztests zur Verfügung gestellt. 
Auf der vollständig emaillierten Platte wurden mehrere kleine Bereiche freigelegt (simulierte 
Schadstellen). Die am nächsten zum Rand hin gelegene Stelle wurde mittels induktiver 
Erwärmung auf Temperaturen im Bereich von 260 – 450 °C erwärmt. Die Temperatur wurde 
mittels eines Pyrometers auf dem Stahl gemessen (Abb. 6-6). Nach Erreichen der 
Solltemperatur wurde diese für 5 min gehalten und anschließend die Platte abgekühlt. 
Zusätzlich zu der Temperatursteuerung durch das Pyrometer an der Oberfläche der Platte, 
wurde die Temperatur an der Unterseite der Metallplatte mittels eines Ni/CrNi-Thermo-
elementes gemessen. Hierdurch sollte überprüft werden, wie stark sich die gesamte Platte 
erwärmt. Aufgrund der guten Wärmeleitung von Stahl und der hohen Wärmekapazität der 
Platte, sind eine hohe Generatorleistung und längere Zeiten erforderlich, um die gewünschte 
Temperatur zu erreichen. Zum Ende der Heizdauer betrug die Temperatur auf der 
Plattenunterseite jeweils ca. 80 °C weniger als die Heiztemperatur an der Oberseite.  
Nach jedem Heizvorgang wurde die Messstelle photographiert, um Änderungen, die durch 
das Heizen entstanden sind, zu dokumentieren. Abb. 6-7 zeigt die Aufnahmen nach dem 
Heizen im Bereich von 260 – 450 °C verglichen mit der Messstelle vor dem Heizen. Außer 
einer sich ändernden Verfärbung der Stahloberfläche können keine Veränderungen, 
insbesondere keine Risse in der Emaillierung um die beheizte Stelle herum, beobachtet 
werden. 
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Abb. 6-6: Emaillierte Platte mit freigelegten Teststellen für die induktive Erwärmung; rechts 
unten: Anordnung des Induktors mit Pyrometer Messfleck. 
 
Zur genaueren Überprüfung wurde bei der Firma Pfaudler ein sog. Statiflux-Test 
durchgeführt. Dabei wird ein magnetisches Pulver auf die gesamte Plattenoberfläche gepustet. 
Liegen Risse in der Emaillierung vor, so sammelt sich das Pulver dort an und die Risse 
werden in Form feiner Linien sichtbar. Abb. 6-8 zeigt zum einen die gesamte gefluxte Platte 
und zum anderen den Bereich um die geheizte Stelle. Es zeigt sich, dass die Emaillierung 
unmittelbar um die beheizte Stelle keine Schäden aufweist. Auch die übrige Platte und die 
Plattenränder, die weiter entfernt sind, weisen keine Schädigungen auf. Lediglich am 
Plattenrand in der Nähe des beheizten Bereichs sind mehrere feine Risse erkennbar. 
Das Ergebnis des Heiztests ist insgesamt sehr viel versprechend, denn es lässt darauf 
schließen, dass keinerlei Schädigungen an der vorhandenen Restemaillierung auftreten, wenn 
die „Ränder“ des Apparates nicht in unmittelbarer Nähe der zu reparierenden Schadstelle 
liegen. Dies ist in der Realität kaum zu erwarten. Es ist insbesondere als positiv zu bewerten, 
dass direkt um die geheizte Stelle keinerlei Veränderungen in Form von ringförmigen feinen 
Rissen (wie sie von einigen Mitgliedern des projektbegleitenden Ausschuss befürchtet 
wurden) auftraten. Die lokalen Sintermethoden haben sich damit als praktikabel 
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herausgestellt. Zudem scheint auch eine höhere Sintertemperatur als zuvor angenommen 
möglich zu sein.  
 
 
Abb. 6-7: Messstelle nach induktivem Aufheizen bis zu 450 °C, Haltezeit: 5 min nach 
Erreichen der Solltemperatur. 
 
 
 
Abb. 6-8: Bilder der Platte nach Statiflux-Test; links: gesamte Platte; rechts: Messtelle, die 
erwärmt wurde. 
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6.4 Erzeugung von Sol-Gel-Multischichten 
 
Mit Hilfe der lokalen Erwärmungsmethoden kann auch ein mehrfacher Schichtauftrag 
innerhalb einer akzeptablen Zeit durchgeführt werden. Abb. 6-9 zeigt den metallographischen 
Querschliff einer solchen Sol-Gel-Multischicht, die aus 21 einzelnen Schichtlagen besteht, die 
jeweils bei 400°C für 5 Minuten durch induktive Erwärmung verdichtet wurden. Die 
einzelnen Schichten sind dabei nach der Wärmebehandlung nicht mehr zu erkennen. Alle 
einzelnen Schichten sind also offensichtlich zu einem durchgehenden Schichtsystem einer 
Dicke von 8 µm versintert worden. Dieses Schichtsystem zeigt weiterhin eine gute Haftung 
auf der Stahloberfläche.  
 
Die Korrosionsschutzwirkung solcher Multischichten wurde mittels der Elektrochemischen 
Impedanzspektroskopie (EIS) untersucht. In Abb. 6-10a sind die frequenzabhängigen 
Impedanzspektren des unbeschichteten und des mit einer Multischicht versehenen 
Stahlsubstrates gegenüber gestellt. Die Impedanz bei hohen Frequenzen korrespondiert mit 
dem Elektrolytwiderstand, während die Impedanz bei niedrigen Frequenzen den Widerstand 
gegenüber elektrochemischen Reaktionen auf der Oberfläche widerspiegelt. Im Falle einer 
Beschichtung drückt sich hier somit die Barrierewirkung der Schicht aus. Im dargestellten 
Fall ist eine Steigerung der Impedanz bei 10-2 Hz von 1 kΩ auf mehr als 100 kΩ zu 
beobachten. Es ist also offenbar eine gewisse Schutzwirkung durch die Sol-Gel-Multischicht 
zu verzeichnen, wenngleich für eine wirklich isolierende Schutzschicht noch ein deutlich 
höherer Widerstand zu erwarten wäre. 
Um die Korrosionsstabilität der Multischichten weiter zu charakterisieren, wurden mehrere 
Impedanzspektren über eine Auslagerungszeit von 16 Stunden aufgenommen (Abb. 6-10b). 
Die dabei zu beobachtende stetige Abnahme des Schichtwiderstandes zeigt, dass die Sol-Gel-
Multischichten auf Basis des 7-Komponenten-Sols bei einer Auslagerung im Elektrolyten 
keine ausreichende Stabilität aufweisen. Werden diese Schichten als Haftgrund für den 
weiteren Aufbau eines Reparatursystems verwendet, so spielt die chemische Beständigkeit 
allerdings eine untergeordnete Rolle. Bei dem weiteren Schichtaufbau sollte jedoch verstärkt 
darauf geachtet werden, dass eine ausreichende Korrosionsstabilität der Schichten vorhanden 
ist. Bor- und Alkalioxide sind dabei als Komponenten mit geringer chemischer Stabilität 
bekannt. Daher wurden weitere Versuche zur chemischen Stabilität von Sol-Systemen mit 
anderen, chemisch beständigeren Komponenten, wie z.B. Zirkonoxid, durchgeführt ( 
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Tabelle 6-1). 
 
 
 
Abb. 6-9: REM-Aufnahme des Querschliffes einer Si/B/Al/Co/Ca/Mg/Li-Sol-Gel-Multischicht 
aus 21 Lagen, je induktiv gesintert bei 400°C für 5 min. 
 
Tabelle 6-1: Sol-Systeme mit höherer chemischer Beständigkeit 
System Zusammensetzung 
(Mol% Oxid) 
Vorstufen 
 
    SiO2/Al2O3 
 
    SiO2/ZrO2 
 
40/60 
 
80/20 
 
            Al: Al-Sol III; Si: TEOS  
 
            Si: TEOS ;    Zr: ZNP 
 
 
Die Beständigkeit der verschiedenen Sol-Gel-Zusammensetzungen wurde durch 
Korrosionstests an gesinterten Gel-Stücken untersucht. Zwei Korrosionsmedien wurden 
hierzu verwendet: 0,1 M Natriumhydroxidlösung und 1 M Salzsäure. Die Auslagerung 
erfolgte bei Raumtemperatur für jeweils 72 h (NaOH) oder 24 h (HCl). Die Auslagerung 
erfolgte mit einem festen Verhältnis aus 10g Lösung auf 0,1 g Gel-Material. Als Maß für den 
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Korrosionsangriff wurde der Gewichtsverlust des Gel-Materials bestimmt. Abb. 6-11 zeigt 
den Gewichtsverlust der verschiedenen Gel-Materialien als Funktion der Sintertemperatur.  
 
 
Abb. 6-10: Elektrochemische Impedanzspektren an Sol-Gel-Multischichten auf St 35.8 in 0,1 
M Na2SO4; a) Vergleich zwischen unbeschichtetem Stahl und Multischicht; b) Zeitabhängige 
Spektren bei 16 h Auslagerung im Elektrolyten. 
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Wie aus den Ergebnissen der impedanzspektroskopischen Untersuchungen schon abzuleiten 
war, führte die Auslagerung des 7-Komponenten-Gels (Gel 19) in 0,1 M 
Natriumhydroxidlösung bis zu einer Sintertemperatur von 500°C zu einem sehr hohen 
Massenverlust von etwa 40% (Abb. 6-11a). Pulverisiertes Gel-Material gleicher 
Zusammensetzung, welches bei 350°C gesintert worden war, zeigte sogar einen noch höheren 
Massenverlust von über 60%. Der chemische Angriff hängt also deutlich von der dem 
Medium ausgesetzten Materialoberfläche ab. Wird allerdings eine Sintertemperatur oberhalb 
von 500°C gewählt, so konnte eine drastische Verbesserung der chemischen Stabilität des 
Sol-Gel-Materials beobachtet werden. Der Gewichtsverlust fiel hierbei auf unter 5%. 
Ähnliche Werte wurden auch von dem Al2O3/SiO2-Gel (3:2) erreicht, allerdings zeigte dieses 
auch bei einer Sintertemperatur von 400°C bereits diese Stabilität. Als stabilstes Material hat 
sich in dieser Gegenüberstellung das SiO2/ZrO2-Gel (4:1) erwiesen, bei dem unabhängig von 
der Sintertemperatur keinerlei Massenverlust festgestellt werden konnte. 
 
Davon abweichende Resultate ergab die Auslagerung in 1 M Salzsäure (Abb. 6-11b). Bei 
niedrigen Sintertemperaturen erwies sich hierbei allerdings wiederum das 7-Komponenten-
Gel als am wenigstens stabil. Hierfür wurde ein Massenverlust von 25% bei 350°C 
Sintertemperatur bestimmt, der bei 500°C auf 15% abfiel. Das Al2O3/SiO2-Gel (3:2), welches 
im alkalischen Medium eine hohe Beständigkeit aufwies, war in der Säure weitaus weniger 
stabil. Ein bei 400°C gesintertes Gel zeigte hier nach 24 h bereits einen Massenverlust von 
etwa 15%. Überraschenderweise stieg dieser mit zunehmender Sintertemperatur sogar noch 
auf über 25% an. Lediglich das SiO2/ZrO2-Gel (4:1) war in der Salzsäure ausgezeichnet 
beständig, wobei schon bei der geringsten Sintertemperatur nur ein Massenverlust von 1-2% 
festgestellt werden konnte. 
 
Um für die Veränderungen der chemischen Beständigkeit beim 7-Komponenten-Gel sowie 
bei dem SiO2/ZrO2-Gel mit steigender Sintertemperatur eine Erklärung zu finden, wurden an 
gesinterten und pulverisierten Gelmaterialien XRD-Untersuchungen durchgeführt. Die 
aufgenommenen XRD-Spektren zeigen dabei, dass das 7-Komponenten-Gel zunächst in rein 
amorphem Zustand vorliegt (siehe Abb. 6-12 unten). Im Bereich von 15 – 35° (2 Theta) 
konnten keine scharfen Reflexe sondern nur eine breite Intensitätsverteilung beobachtet 
werden. Erst nach einer Wärmebehandlung oberhalb von 500°C drückte sich ein Zuwachs an 
kristallinen Anteilen in dem Auftreten zweier kleinerer Reflexe bei 45° und annähernd 70° (2 
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Theta) aus. Dies wurde durch eine leichte Abnahme der breiten Intensität im Bereich von 15-
35° (2 Theta) begleitet. Der Wechsel von einem amorphen zu einem stärker kristallinen 
Material führte hier also offenbar zu einer Verbesserung in der chemischen Beständigkeit.  
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Abb. 6-11: Gewichtsverlust verschiedener Gel-Materialien als Funktion der Sintertemperatur 
nach Auslagerung in 0,1 M NaOH für 72 h (a) oder 1 M HCl für 24 h (b). 
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Abb. 6-12: XRD-Spektren eines SiO2/ZrO2-Gels gesintert bei verschiedenen Temperaturen 
(oben) sowie im Vergleich zu einem 7-Komponenten-Gel und Emailpulver (unten) 
 
XRD-Spektren an dem SiO2/ZrO2-Gel zeigten, dass auch hier eine Phasenumwandlung im 
betrachteten Temperaturbereich stattfindet (Abb. 6-12 oben). Bis 400°C liegt das Material 
offenbar in Form des Boehmits vor, während mit höherer Sintertemperatur eine Umwandlung 
zu γ-Al2O3 stattfindet. Es ist bekannt, dass letztere Phase nur eine geringe Säurebeständigkeit 
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aufweist und wesentlich stärker angegriffen wird als Boehmit [22]. Dies erklärt den höheren 
Massenverlust des SiO2/ZrO2-Gels bei höherer Sintertemperatur. Ein Vergleich der XRD-
Spektren des bei 400°C gesinterten SiO2/ZrO2-Gels mit denen des 7-Komponenten-Sols 
sowie von Pulver eines Chemieemails zeigt, dass diese sich sehr ähnlich sind (Abb. 6-12 
unten). Alle drei Materialien haben eine überwiegend amorphe Struktur. Dennoch waren in 
den Korrosionsversuchen aber deutliche Unterschiede in der chemischen Stabilität zu 
verzeichnen, die offenbar nicht allein auf Phasenumwandlungen zurückzuführen sind. 
 
Um weitere Informationen über die chemische Struktur des jeweils vorliegenden Netzwerkes 
zu gewinnen, wurden infrarotspektroskopische Untersuchungen durchgeführt. Abb. 6-13 zeigt 
die FT-IR-Spektren dreier Sol-Gel-Materialien, welche alle bei 400°C gesintert wurden, im 
Vergleich zu dem Spektrum eines Chemieemail-Pulvers.  
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Abb. 6-13: FT-IR-Spektren verschiedener bei 400°C gesinterter Sol-Gel-Materialien im 
Vergleich zu einem Chemieemail-Pulver 
 
Im Spektrum des SiO2/ZrO2-Gels ist eine breite Schulter im Wellenlängenbereich von 850 – 
1000 cm-1 zu beobachten, welche Si-O-Zr-Vibrationsschwingungen zugeordnet werden kann 
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[23, 24]. Die anderen beiden Sol-Gel-Materialien zeigen in diesem Bereich keine Bande, was 
im Falle des zirkonfreien 7-Komponenten-Gels auch nicht zu erwarten war. Das Si/Al/Zr-Gel 
enthält hingegen 5% Zirkonoxid, welches dem System allerdings in Form eines kolloidalen 
Sols und nicht über das Alkoxid zugegeben wurde. Bei diesem Material konnte im Bereich 
von 470 cm-1 eine kleine Schulter beobachtet werden. Die gleiche Bande, die nach 
Literaturangaben einer Zr-O-Zr-Schwingung zugeordnet werden kann [25, 26], wurde bei 
dem SiO2/ZrO2-Gel nach dem Sintern bei hohen Temperaturen ebenfalls beobachtet. Dies 
deutet darauf hin, dass das Sintern bei höheren Temperaturen in dem Material eine Separation 
von Zirkoniumoxid auslöst, was durch XRD-Messungen bestätigt werden konnte. Si-O-Zr-
Bindungen werden hingegen offenbar nur bei einer simultanen Hydrolyse von Silizium- und 
Zirkonium-Alkoxiden gebildet. 
Das FT-IR-Spektrum eines chemisch beständigen Emails zeigt nur wenige, sehr breite 
Banden, deren Zentren etwa bei 1000, 785 und 465 cm-1 liegen. Die dominanteste ist dabei 
die breite Bande um 1000 cm-1, deren Absorption bereits bei 830 cm-1 beginnt. Diese Bande 
schließt somit den Bereich der Si-O-Zr-Vibrationschwingungen ein, die bei dem SiO2/ZrO2-
Gel beobachtet wurden aber bei den anderen Gel-Materialien fehlten. Dies führt zu der 
Schlussfolgerung, dass offenbar Si-O-Zr-Verknüpfungen bei der chemischen Stabilität dieser 
Systeme eine wesentliche Rolle spielen. Diese Verknüpfungen können im Email während des 
Schmelzens der Komponenten gebildet werden, während sie im Sol durch gleichzeitige 
Hydrolyse der Alkoxide entstehen können. 
 
Die Untersuchungen zur Erzeugung von Sol-Gel-Haftschichten führten somit zur 
Entwicklung eines 7-Komponenten-Sols, welches in seiner Zusammensetzung viele Elemente 
eines typischen Emails aufweist. Als am besten geeignete Vorbereitungsmethode für die 
Beschichtung hat sich eine Pyrosil®-Behandlung der Stahloberfläche herausgestellt. Die 
Schichten konnten mit einem Pinsel appliziert und sowohl im Ofen als auch durch lokale 
Erwärmungsmethoden (IR, Induktion) verdichtet werden. Der einfache Schichtauftrag führte 
dabei zu Schichtdicken deutlich unter 1 µm, unter Einsatz der lokalen Erwärmungsmethoden 
war aber auch ein Mehrfachauftrag mit Zwischensinterung möglich, mit dem Schichtdicken 
einer im Ergebnis durchgehenden Schicht von bis zu 8 µm erreicht wurden. Diese Schichten 
entfalteten zwar eine gewisse Barrierewirkung gegenüber einem Korrosionsangriff, zeigten 
aber gegenüber einem Angriff durch den Elektrolyten selbst keine ausreichende 
Beständigkeit. Dies konnte auf den hohen Bor- und Alkalianteil zurückgeführt werden. Erst 
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bei Sintertemperaturen oberhalb von 500°C konnte die chemische Stabilität der Schichten 
durch die Bildung kristalliner Phasenanteile gesteigert werden. Als Möglichkeit zur 
Steigerung der chemischen Resistenz in Säuren und Laugen gleichermaßen konnte der 
Aufbau von Si-O-Zr-Verknüpfungen abgeleitet werden. 
 
6.5 Erhöhung der Schichtdicke durch Sol-Dispersionsschichten 
 
Aufgrund der geringen maximal erreichbaren Schichtdicke sind die beschriebenen Sol-Gel-
Schichten zwar geeignet, um eine erste Abdeckung von Defekten in Emaillierungen zu 
erreichen, jedoch nicht um solche Defekte vollständig auszufüllen. Reine Sol-Gel-Schichten 
können somit nur als erste Haftschichten in einem mehrlagigen Schichtaufbau fungieren 
(Abb. 6-1). In einem zweiten Schritt sollen auf diese Haftschichten nunmehr Füllschichten 
mit einer höheren Schichtdicke aufgebracht werden. Hierzu sollten Sol-Dispersionsschichten, 
also Schichten aus Solen, denen Nano- oder Mikropartikel zugesetzt werden, entwickelt 
werden. Zu diesem Zweck wurden zunächst verschiedene kommerziell erhältliche Partikel-
Dispersionen auf ihre Kompatibilität mit den anderen Sol-Komponenten hin untersucht. 
Dabei konnte zunächst festgestellt werden, dass Sol-Dispersionssysteme, welche basische 
Komponenten enthalten, nicht hinreichend homogen herzustellen sind, so dass sie nicht als 
Beschichtungssystem brauchbar sind. Sauer stabilisierte Dispersionen zeigten hier generell 
wesentlich bessere Resultate. Hiermit konnten homogene Systeme erzeugt werden, deren 
Viskosität von den verwendeten Dispersions- und Sol-Komponenten abhängig ist. Ein 
wesentlicher Nachteil der wässrigen Sol-Dispersionssysteme ist allerdings die schlechtere 
Benetzung der Substratoberfläche im Vergleich zu Ethanol-basierten Systemen. Dies führt zu 
unregelmäßigen, zum Teil sehr dicken Schichten, die sehr leicht zur Rissbildung neigen. Abb. 
6-14 (links) zeigt hierzu beispielhaft die mikroskopische Aufnahme einer Sol-
Dispersionsschicht, welche Zirkonoxid als dispergierte Partikel enthält (Tabelle 6-2, System 
I) und auf eine Haftschicht auf Basis des 7-Komponenten-Sols aufgebracht wurde. 
Aufgrund der hohen Viskosität des Al-Si/Zr-Sol-Dispersionssystems wurde eine 
vergleichsweise dicke Schicht erzeugt, die bereits nach dem Trocknen erste Risse zeigte. 
Nach dem Sintern hatte die Rissbildung noch zugenommen, so dass die Schicht zum Teil in 
Schollen vom Substrat abplatzte oder leicht abgekratzt werden konnte. 
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Tabelle 6-2: Untersuchte Sol-Dispersions-Systeme 
System Zusammensetzung 
(Mol-% Oxide) 
Vorstufen 
Si/Zr/Al (+ B) 
 
 
Si/Zr/Al 
 
 
 
Si/Si/Zr/Al/Li 
 
 
 
 
91,3:7,7:1 
 
 
70:5:25 
 
 
 
77,5:14:1,5:7 
 
 
 
 
Sol-Komponenten: Al-Sol III, (B: B(OEt)3) 
Dispersionen: SiO2 (W340), ZrO2 (Nyacol) 
 
Sol-Komponenten: Si: TEOS, MTEOS;  
Zr: ZNP + (DEA) 
Dispersion: Al2O3 (23% in EtOH) 
 
Sol-Komponenten: Si: TEOS, MTEOS;  
Zr: ZNP; Li:  Li(OEt) (10 % in EtOH) 
Dispersionen: Al2O3: (23% in EtOH);  
SiO2 (15% in EtOH);  
SiO2: Pulver MP2 (1,1 Gew.-%) 
 
 
 
Abb. 6-14: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Oberflächen von Sol-Dispersionsschichten 
auf unlegiertem Stahl St 35.8 mit zuvor aufgebrachter 7-Komponenten-Sol-Gel-Haftschicht 
 
Bessere Resultate konnten mit einer neuen Ethanol-basierten Aluminiumoxid-Dispersion 
erzielt werden, die es erlaubt die anderen Sol-Komponenten (Silizium, Zirkon) dem System in 
Form ihrer Alkoxide zuzusetzen, da der Wasseranteil zum Auslösen der Hydrolyse und 
Polykondensation hier separat gesteuert werden kann (Tabelle 6-2, System II). Im Hinblick 
auf die geforderte chemische Stabilität der Schichten wurde hierbei der Aluminiumanteil im 
Sol-Dispersionssystem erhöht. Durch den Einsatz von Ethanol als Lösungsmittel wurde 
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gleichzeitig eine gute Benetzung der Substratoberfläche (Oberfläche der 7-Komponenten-Sol-
Gel-Schicht) erreicht. Dabei wurden weißlich erscheinende Schichtsysteme erhalten, wie 
Abb. 6-14 (Mitte) beispielhaft für eine Si/Zr-Al-Sol-Dispersionsschicht in der 
lichtmikroskopischen Aufnahme zeigt. Trotz des hohen Dispersionsanteils sind diese 
Schichten sehr homogen und nur leicht getrübt, allerdings ist die Schichtdicke hier wiederum 
mit etwa 0,3 µm nur sehr gering. Die Struktur des Substrates ist durch den zweifachen 
Schichtaufbau hindurch weiterhin erkennbar.  
 
Durch eine weitere Erhöhung des Feststoffanteils im Sol-Dispersionssystems durch Zugabe 
von Siliziumoxid-Pulver und einer SiO2-Dispersion (Tabelle 6-2, System III)  konnte die 
Schichtdicke einer einfachen Schicht auf etwa 0,9 µm gesteigert werden. Die Schicht 
erscheint hierbei leicht trübe und weist einige Mikrorisse auf (Abb. 6-14, rechts). 
Die Untersuchungen zur Erzeugung von Sol-Dispersionsschichten zeigten somit zunächst, 
dass die kommerziell erhältlichen wässrigen Dispersionen hierzu weniger geeignet sind, da 
ihre Kompatibilität mit den anderen Komponenten, insbesondere den Alkoxiden und Salzen, 
schlecht ist. Rein wasserbasierte und mit Säure stabilisierte Sol-Dispersionssysteme sind zwar 
homogen, weisen aber ein schlechtes Benetzungsverhalten auf dem Substrat auf, was zu 
unebenen, rissigen Schichten führt. Gute Ergebnisse konnten hingegen mit neuen Ethanol-
basierten Aluminiumoxid-Dispersionen erzielt werden. Die damit erzeugten Schichten waren 
rissfrei aber trotz des vergleichsweise hohen Feststoffanteils nach wie vor sehr dünn. Der 
Partikelanteil in den Sol-Dispersionssystemen muss somit in zukünftigen 
Entwicklungsarbeiten weiter erhöht werden, um dickere Füllschichten erzeugen zu können. 
Gleichzeitig ist es notwendig, die chemische Stabilität dieser Schichten weiter zu erhöhen. 
Hierzu sollen Nano- oder Mikropartikel chemisch stabiler Oxide, wie z.B. Zirkonoxid oder α-
Aluminiumoxid genutzt werden. Auch das Einbetten von Pulver von technischem Email stellt 
eine weitere Möglichkeit zur Erhöhung der Schichtdicke und der Resistenz dar. 
 
6.6 Zusammenfassung zu nanopartikulären Reparaturschichten für 
Apparate-Emaillierungen 
 
Als neue Methode zur Reparatur technischer Emaillierungen wurde versucht, auf Basis der 
Sol-Gel-Technik ein Mehrschichtsystem aufzubauen. Dabei wurde ein Email-ähnliches 7-
Komponentensol entwickelt und zur Erzeugung der Haftschichten eingesetzt. Die 
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Stahlsubstrate wurden zur Verbesserung der Haftfähigkeit weiterhin entsprechend 
vorbehandelt. Hier stellte sich die Pyrosil®-Beflammung als besonders geeignet heraus, 
weshalb sie bevorzugt eingesetzt wurde. Im Hinblick auf die technologische Umsetzung 
wurde zur Beschichtung ein Pinselauftragsverfahren angewendet. Als lokale Sintermethoden 
konnten die induktive Erwärmung sowie die Sinterung mittels IR-Strahler erfolgreich 
eingesetzt werden.  
 
Da eine einzelne Sol-Gel-Schicht sehr dünn ist (<< 1 µm), wurden zur Steigerung der 
Schichtstärke Mehrfachbeschichtungen durchgeführt. Mit Hilfe der lokalen Sintermethoden 
können in relativ kurzer Zeit Multischichtsysteme (20 Schichten, ca. 8 µm) erzeugt werden. 
Impedanzspektroskopische Untersuchungen zeigten, dass solche Schichten zunächst eine gute 
Schutzwirkung haben, jedoch chemisch nicht ausreichend stabil sind, was auf den hohen Bor- 
und Alkalianteil in diesen Schichten zurückgeführt wird. Durch Korrosionstests an gesinterten 
Gelmaterialien (Auslagerung in NaOH und HCl) wurden chemisch stabile Zusammen-
setzungen ermittelt, die im Folgenden beim Aufbau der Füllschichten eingesetzt werden 
sollten. Ein über das Sol-Gel-Verfahren hergestelltes SiO2/ZrO2-System (4:1) erwies sich 
dabei sowohl im sauren als auch im basischen als chemisch sehr stabil. Dies wird auf den 
hohen Anteil an Si-O-Zr-Verknüpfungen zurückgeführt, welcher IR-spektroskopisch nachge-
wiesen werden konnte. 
 
Die Füllschichten sollten mit Hilfe von Sol-Schlickersystemen hergestellt werden. Dabei 
werden Solkomponenten, sowie Dispersionen und/oder Pulver miteinander gemischt. Es 
stellte sich heraus, dass die kommerziellen wässrigen Dispersionen nicht geeignet sind, da 
ihre Verträglichkeit mit den Solkomponenten schlecht ist. Durch den Einsatz neuartiger 
Dispersionen auf ethanolischer Basis konnten rissfreie Schichten erzeugt werden, die 
allerdings immer noch sehr dünn sind. Unter Zusatz von weiteren Partikelsystemen 
(Nanopulver, basisch hydrolysierte SiO2-Partikel) wurde die Schichtstärke einer Einfach-
schicht auf ca. 1µm erhöht. Ist der Schichtauftrag allerdings zu dick, treten vermehrt Risse 
und Abplatzungen auf. Dies kann darin begründet sein, dass durch den hohen Anteil chemisch 
stabiler Komponenten wie ZrO2 der thermische Ausdehnungskoeffizient der Schichten nicht 
mehr so gut an das Substrat und die Haftschicht angepasst ist. Mikropulverzusätze führten 
zwar zu deutlich dickeren Schichten, die jedoch eine sehr schlechte Haftung zeigten. Ein 
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Problem stellte dabei auch die gleichmäßige Dispergierung dieser Partikel im Sol-Schlicker 
dar. 
Um auszuschließen, dass die lokale Erwärmung der Reparaturstelle in einem realen Bauteil zu 
Schäden in den umgebenden Bereichen führt, wurde mittels der induktiven Erwärmung ein 
Heiztest an einer großen emaillierten Platte (400 x 400 x 22 mm) durchgeführt. Die simulierte 
Reparaturstelle wurde auf Temperaturen im Bereich von 260 – 450 °C erhitzt. Das Ergebnis 
des Heiztests ist insgesamt sehr vielversprechend, denn es lässt darauf schließen, dass 
keinerlei Schädigungen an der vorhandenen Restemaillierung auftreten, wenn die „Ränder“ 
des Apparates nicht in unmittelbarer Nähe der zu reparierenden Schadstelle liegen. Dies ist in 
der Realität kaum zu erwarten. Es ist insbesondere als positiv zu bewerten, dass direkt um die 
geheizte Stelle keinerlei Veränderungen in Form von ringförmigen feinen Rissen (wie sie von 
einigen Mitgliedern des projektbegleitenden Ausschuss befürchtet wurden) auftraten. Die 
lokalen Sintermethoden haben sich damit als praktikabel herausgestellt. Zudem scheint auch 
eine höhere Sintertemperatur als zuvor angenommen möglich zu sein. 
 
Zukünftige Arbeiten müssen zum Ziel haben, die Dicke der Reparaturschichten weiter zu 
erhöhen. Dabei ist darauf zu achten, dass zugesetzte Füllstoffpartikel zum einen gleichmäßig 
in der Sol-Gel-Matrix verteilt sind und zum anderen möglichst chemisch an diese angebunden 
werden. Als Füllpartikel sollten nur sehr korrosionsbeständige Materialien eingesetzt werden. 
Die Anpassung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Schichten an Substrat und 
Haftschichten und damit eine verringerte Rissanfälligkeit sollte dabei über die Sol-Gel-Matrix 
erreicht werden. 
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7 Nanopartikuläre Imprägnierung von Anodisierschichten auf 
Aluminiumwerkstoffen 
 
7.1 Einleitung 
 
Aluminium und Aluminiumlegierungen sind weltweit nach wie vor die dominierenden 
metallischen Strukturwerkstoffe in Leichtbaukonstruktionen. Ein besonders interessanter 
Einsatzbereich ist dabei der Flugzeugbau. So fallen bei einem Airbus A320-200 etwa 60% des 
eingesetzten Materials in diese Werkstoffgruppe [1]. Eine wesentliche Einsatzvoraussetzung 
ist jedoch die Gewährleistung einer guten Korrosionsbeständigkeit. Darüber hinaus führt die 
vielfältige Verwendung nichtschweißbarer Aluminiumlegierungen (z.B. AA2024) gerade im 
Flugzeugbau dazu, dass das Kleben neben dem Nieten die wichtigste Fügetechnik ist. Neben 
dem hohen Korrosionsschutz sind dann auch gute Adhäsionseigenschaften eine 
Grundanforderung an die Werkstoffoberflächen.  
 
Das Anodisieren, also die elektrolytische Oxidation (Eloxieren), ist eines der gängigsten 
Korrosionsschutzverfahren für Aluminiumwerkstoffe [3-5]. Beeindruckende Beispiele des 
Einsatzes anodisierter Aluminiumwerkstoffe finden sich  in der Automobiltechnik, der Luft- 
und Raumfahrtindustrie, im Armaturenbau oder bei der Herstellung von Profilen im Fenster- 
und Fassadenbau. Anodisierschichten werden aber auch als Funktionsschichten für vielfältige 
andere Anwendungen eingesetzt, so z.B. als Haftvermittler, als Verschleißschutz oder als 
Dielektrika [3]. Heutzutage gibt es eine Vielzahl von Anodisierverfahren für Aluminium und 
Aluminiumlegierungen. Die größte Verbreitung haben Verfahren auf Basis von 
Schwefelsäure (GS-, WS-, GSX-Verfahren), Oxalsäure (GX-, WX-, WGX-Verfahren), 
Phosphorsäure (PAA) oder Chromsäure (CAA) gefunden [3]. 
Beim Anodisieren wird durch anodische Oxidation künstlich eine wesentlich dickere, härtere 
Oxidschicht als die natürlich vorkommende auf dem Aluminiumwerkstoff erzeugt [2]. Da 
dieses Verfahren seit langem etabliert ist, wurden die dem Anodisieren zu Grunde liegenden 
Mechanismen bereits in zahlreichen Arbeiten untersucht und zusammenfassend dargestellt [2, 
6-17]. So ist seit langem bekannt, dass in technischen Anodisierprozessen gebildete 
Oxidschichten auf Aluminium eine offenporige Struktur aufweisen, wenn das Oxid in dem 
verwendeten Elektrolyten eine gewisse Löslichkeit besitzt [18-20]. Eine dünne kompakte 
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Barriereschicht liegt dabei zwischen der porösen Oxidschicht und dem Metall. Die poröse 
Schicht selbst weist eine zweidimensional periodische Struktur auf (Porenzahl: 109-107cm-2 
[3, 19-21]), die im Idealfall, der von Keller et al. grundlegend beschrieben wurde [20], aus 
hexagonalen Zellen mit jeweils einer Pore besteht (Abb. 7-1).  
 
 
Die Dicke der Barriereschicht, der Porendurchmesser wie auch der Porenabstand steigen 
linear mit dem angelegten Potential und nehmen mit zunehmender Säurestärke ab [22]. Das 
Modell von Keller ist jedoch nicht allgemein gültig, da beispielsweise bei der Anodisation 
von AlCuMg-Legierungen sehr regellose Porenstrukturen entstehen können [6, 23]. Der 
Porendurchmesser der nanoskaligen Poren in der Deckschicht ist stark vom eingesetzten 
Elektrolyten abhängig [3, 20, 24]. So zeigen Deckschichten aus der Schwefelsäure-
Anodisation mit Porendurchmessern von 10-20 nm deutlich kleinere Poren als 
Phosphorsäure-Anodisierschichten mit 30-40 nm Porendurchmesser [25]. Schon aus diesem 
Grund, jedoch nicht nur deshalb, führen die unterschiedlichen Anodisierverfahren dabei zu 
sehr unterschiedlichen Adhäsions- und Korrosionseigenschaften.  
Insbesondere wenn der Korrosionsschutz sehr gut sein soll, muss eine Nachverdichtung der 
offenporigen Oxidschichten erfolgen. Weit verbreitet sind dazu Verfahren, bei denen die 
Porenstruktur in heißem Wasser oder mit Wasserdampf bzw. in Metallsalzbädern durch 
Hydratation des Aluminiumoxids und die damit verbundene Volumenvergrößerung 
verschlossen wird [3]. 
Abb. 7-1: Schematische Darstellung der geordneten Porenstruktur von Anodisierschichten 
über einer Al2O3-Sperrschicht [2]. 
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Über den Korrosionsschutz hinaus müssen Anodisierschichten auch andere funktionale 
Eigenschaften im konstruktiven Einsatz der Aluminiumwerkstoffe übernehmen. 
Beispielsweise sollen Anodisierschichten die Adhäsionseigenschaften in Strukturklebungen 
verbessern, ohne Einbußen im Korrosions- oder Ermüdungsverhalten hinnehmen zu müssen. 
Das vor allem im Bereich der Flugzeugindustrie eingesetzte Chromsäureverfahren ist aus 
technischer Sicht hervorragend geeignet, um die zum Teil schwierig zu kombinierenden 
Anforderungen (Korrosionsschutz, Haftvermittlung) auch für die mittel- und hochfesten 
Aluminiumlegierungen (AA2xxx, AA7xxx) zu erfüllen [26, 27]. Die Anodisierschichten 
weisen hierbei auch im unverdichteten Zustand eine gute Korrosionsschutzwirkung auf, da 
die beim Anodisieren in die Oxidschicht eingelagerten Chrom(VI)-Ionen als 
Korrosionsinhibitor wirken [3, 28, 29]. Gleichzeitig neigen sie kaum zur Rissbildung in der 
Oxidschicht und damit kommt es nicht zu einer Verschlechterung des Ermüdungsverhaltens 
der Aluminiumwerkstoffe. Aus den bekannten umweltrelevanten und vor allem 
gesundheitlichen Aspekten heraus muss dieses Verfahren in den nächsten Jahren allerdings 
ersetzt werden [30, 31]. 
 
Andere Anodisierverfahren, die nur mit einer abschließenden Verdichtung ausreichend 
korrosionsresistent sind, weisen durch den vollständigen Verschluss der Poren aber keine 
ausreichende Haftung für Klebverbindungen mehr auf. Hierbei geht man davon aus, dass 
insbesondere die Poren der Oxidschicht durch mechanische Verankerung oder Verhakung des 
Klebstoffs einen wesentlichen Beitrag zur Haftfestigkeit leisten [32-34]. So können durch die 
offene Porenstruktur vorpolymere Stufen des Klebstoffes gut in die Oxidmatrix eindringen. 
Für CAA-Schichten wurde eine völlige Durchdringung der porösen Oxidschicht mit 
Klebstoffpolymer durch TEM/EELS-Untersuchungen nachgewiesen [35]. Im Detail sind die 
Wechselwirkungen beim Kleben allerdings noch nicht vollständig geklärt [34]. Selbst unter 
der Annahme, dass eher chemische Wechselwirkungen für die Haftfestigkeit von Bedeutung 
sind, führt jedoch die Vergrößerung der Oberfläche durch die Porenstruktur der Oxidschicht 
zu einer Zunahme aktiver Zentren, an denen eine chemische Wechselwirkung zwischen 
Klebstoff und Oberfläche stattfinden kann [33]. 
Über die Nachteile der Verdichtung in Bezug auf das Kleben hinaus lassen sich auch nicht 
alle Anodisierschichten durch Hydratation verdichten. So wird bei der Phosphorsäure-
Anodisation das Phosphation partiell in die Oxidschicht eingebaut und wirkt dort als 
Hydratationshindernis [19, 36-38]. Solche unverdichteten Schichten, die mit 
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Porendurchmessern von etwa 35 nm erzeugt werden [3], sind auch die Basis für einen 
Standardprozess zur Oberflächenvorbehandlung von Aluminiumlegierungen für die 
Strukturklebung [39]. Allerdings ist aufgrund der offenen Porosität die 
Korrosionsbeständigkeit oft zu stark eingeschränkt. Beim so genannten Boeing-Prozess [40], 
einem Anodisierverfahren auf Phosphorsäurebasis, welches speziell für den Luftfahrtbereich 
entwickelt wurde, macht man sich ebenfalls die offene Porosität für anschließende 
Klebefügungen zu nutze. Dem eigentlichen Anodisieren geht dabei jedoch ein 
Reinigungsprozess in einem Natriumdichromat-Schwefelsäurebad voraus. Vermutlich 
verbessern sich dabei die Korrosionseigenschaften aufgrund der verbleibenden Reste an 
Cr(VI)-Ionen, die später als Korrosionsinhibitoren wirken. Somit ist der Prozess nicht mehr 
wirklich chromatfrei [41]. Einzelne Autoren schlugen auch die Wechselstromanodisation in 
Schwefel- oder Phosphorsäure als Verfahren zur Erzeugung von Oxidschichten mit guten 
Hafteigenschaften vor [27]. 
 
Ziel der im Folgenden beschriebenen Arbeiten ist es nun, ein neues Anodisier- und 
Verdichtungsverfahren zu entwickeln, welches gleichzeitig gute Korrosionsschutz- und 
Adhäsionseigenschaften gewährleistet und somit einen Ersatz für das Chromsäure-
Anodisieren auch für Strukturklebungen darstellen kann. Dieses Verfahren soll auf der 
Phosphorsäure-Anodisation basieren, um ein möglichst offenporiges System realisieren zu 
können. Hierzu soll ein alternatives Imprägnierverfahren entwickelt werden, welches auf der 
Einbringung von oxidischen Nanopartikeln in die poröse Oxidstruktur beruht. Zu diesem 
Zweck wiederum soll der Anodisierprozess so angepasst werden, dass eine modifizierte 
Oxidstruktur mit für die Imprägnierung durch Nanopartikel ausreichend großen Poren erzeugt 
werden kann. Der Einsatz von Nanopartikeln ist hier erforderlich, um die im Größenbereich 
bis 100 nm liegenden Porenstrukturen gezielt verfüllen zu können. Durch Einsatz oxidischer 
Nanopartikel soll hierbei die ebenfalls oxidische Barriereschicht gezielt verstärkt werden 
können, um den Korrosionsschutz zu erhöhen, ohne jedoch die poröse Oberflächenstruktur 
des Oxidsystems, die für eine gute Adhäsion erforderlich ist, zu verlieren. 
 
7.2 Modifizierung der Oxidstruktur 
 
Zur Realisierung des neuen Anodisierverfahrens war es zunächst notwendig, die 
Porenstruktur der Oxidschicht auf Basis der Phosphorsäure-Anodisation so zu modifizieren, 
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dass ein offenporiges System entsteht, welches die nachfolgende Imprägnierung durch den 
Einbau von Nanopartikeln erlaubt, ohne die Poren dabei vollständig zu verschließen. Ein 
bemerkenswertes Interesse an porösen Aluminiumoxidstrukturen ist in den letzten Jahren 
dadurch aufgekommen, dass diese vorteilhaft als Template für nanotechnologische 
Herstellungsverfahren, wie z.B. für Nanodrähte oder Nanoröhren, verwendet werden können 
[42, 43]. Fortschritte wurden daher kürzlich im theoretischen Verständnis der 
selbstorganisierten Bildung von Nanoporen gemacht [44, 45]. Die dynamischen Vorgänge an 
der Metall/Oxid- wie auch an der Oxid/Elektrolyt-Phasengrenze konnten durch nichtlineare 
Gleichungen nach Kuramoto-Sivashinsky modelliert werden [46]. Die Porenstruktur ist 
jedoch von zahlreichen Faktoren abhängig. So spielt nach allgemeinen Erfahrungen die 
Legierungszusammensetzung eine wesentliche Rolle, wie auch die im Folgenden 
dargestellten Resultate erneut zeigen werden. Yu et al. haben gezeigt, dass die 
Materialvorbehandlung insbesondere in der Weise einen Einfluss hat, dass mit zunehmender 
Rauhigkeit der Oberfläche die zu erzielende Porengröße sinkt [47]. Als vorteilhaft haben sich 
sehr glatte, z.B. elektropolierte Oberflächen erwiesen, ebenso wie zweistufige 
Anodisierprozesse. Ebenso bedeutsam sind jedoch andererseits die Prozessbedingungen, die 
beim Anodisieren vorherrschen. So berichten beispielsweise Ono et al. von einer direkten 
Proportionalität zwischen dem Porendurchmesser und der Anodisierspannung [48]. 
 
Ausgehend von diesen modernen Erkenntnissen sollten nun Anodisierbedingungen auf der 
Basis der Phosphorsäureanodisation ermittelt werden, die zu einem offenporigen System mit 
vergrößerten Porendurchmessern führen, welches die nachfolgende Imprägnierung durch den 
Einbau von oxdischen Nanopartikeln erlaubt. Herstellungsverfahren für Anodisierschichten 
mit großen Porendurchmessern von mehr als 100 nm finden sich dabei ebenfalls bereits in der 
Literatur [49-52]. Hierbei wird jedoch in der Regel mit Anodisierspannungen zwischen 70 
und 225 V gearbeitet, die in der technischen Anwendung nur schwer realisierbar sind. 
Alternativ gibt es zweistufige Ansätze, in denen durch ein leichtes Anätzen die Poren nach 
der eigentlichen Anodisierung leicht wieder geöffnet werden [53]. Die schlechte technische 
Umsetzbarkeit gilt auch für andere der genannten Faktoren und Parameter, welche nicht alle 
für eine industrielle Anwendung frei wählbar sind. So wäre z.B. das Elektropolieren größerer 
Bleche oder Bauteile ein erheblicher Aufwand, der kaum akzeptabel erscheint. Auch die 
Anodisierspannung sollte sich im Rahmen dessen bewegen, was heute schon für 
Anodisierverfahren im Rahmen des Korrosionsschutzes und der Vorbehandlung für das 
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Kleben angewendet wird. Hierdurch soll der Einsatz vorhandener, herkömmlicher 
Anlagentechnik gewährleistet sein. 
 
Die Oxidmodifizierung sollte also im zu entwickelnden Verfahren in den Grenzen bisher 
üblicher technischer Anodisierverfahren (max. 50 V, moderate Temperaturen) ablaufen. Die 
dabei zu steuernden Parameter waren im Wesentlichen die Anodisierspannung, die 
Badtemperatur sowie die Konzentration der Phosphorsäure. Während eine Erhöhung von 
Spannung oder Temperatur die Oxidbildung verstärkt, führt die Erhöhung der 
Säurekonzentration zu einer stärkeren Rücklösung des Oxids. 
Die Untersuchungen zur Modifizierung der Oxidstruktur wurden im Rahmen eines 
Gemeinschaftsprojektes am Fraunhofer-Institut für Keramische Technologien und Systeme in 
Dresden durchgeführt. Sie sind an anderer Stelle ausführlich beschrieben [54] und seien hier 
nur zusammenfassend dargestellt. Alle Anodisierversuche wurden unter potentiostatischer 
Kontrolle in einem gerührten Bad bei definierter Temperatur (± 1°C) durchgeführt. Folgende 
Werkstoffe wurden in die Untersuchungen einbezogen: 
 
Tabelle 7-1: Werkstoffe zur Modifizierung von Anodisierschichten 
Legierung Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti andere
1050 max. 
0,25 
max. 
0,40 
max. 
0,05 
max. 
0,05 
max. 
0,05 
- max. 
0,07 
max. 
0,05 
max. 
0,03 
2024 max. 
0,50 
max. 
0,50 
3,80 – 
4,90 
0,30 – 
0,90 
1,20 – 
1,80 
max. 
0,10 
max. 
0,25 
max. 
0,15 
max. 
0,15 
5005 max. 
0,30 
max. 
0,70 
max. 
0,20 
? 0,50 – 
1,10 
max. 
0,10 
max. 
0,25 
- max. 
0,15 
6060 0,30 – 
0,60 
0,10 – 
0,30 
max. 
0,10 
max. 
0,10 
0,35 – 
0,60 
max. 
0,05 
max. 
0,15 
max. 
0,10 
0,05 – 
0,15 
 
AA1050 wird häufig zur Plattierung von anderen Aluminiumwerkstoffen in der Luftfahrt 
verwendet. Der Werkstoff lag als Draht und als Plattierung auf AA2024-Blechen vor. Für die 
Anodisierversuche wurden beide Formen verwendet, für die Imprägnierung nur die Bleche. 
AA2024, welches als Blech zur Verfügung stand, ist für Anwendungen in der 
Luftfahrtindustrie weit verbreitet. Im Bereich der Automobilindustrie werden die Werkstoffe 
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AA5005 und AA6060 häufig verwendet. Diese lagen jeweils als Profile vor (AA5005 
kaltgewalzt, AA6060 stranggepresst). 
Vor der Anodisierung wurden die Proben bis zur Körnung P2500 nass geschliffen, in Ethanol 
im Ultraschallbad gereinigt und gründlich mit deionisiertem Wasser gewaschen. Für spätere 
grundlegende Untersuchungen wurden auch Proben in Essigsäure/Perchlorsäure (13,3:1) bei 
einer Stromdichte von 0,2 – 0,4 A cm-2 für 1-2 Minuten elektropoliert. Die Untersuchungen 
zum Anodisierverhalten wurden mittels zyklischer Voltammetrie durchgeführt. Abb. 7-1 zeigt 
das Zyklovoltammogramm an AA1050 in 0,5 M Phosphorsäure bei 22°C und einem 
Potentialbereich von -0,5 bis 15 V. Die Badbedingungen kommen hierbei denen der 
technischen Phosphorsäureanodisation recht nahe. Das Zyklovoltammogramm zeigt das 
typische Verhalten, wie man es für die Anodisation von Ventilmetallen sehr häufig 
beobachtet und es auch für die reguläre Anodisation von reinem Aluminium beschrieben ist 
(siehe z.B. [6, 7, 55-57]).  
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Abb. 7-2: Cyclovoltammogramm von Aluminium AA1050 in 0,5 M H3PO4 bei 22±1°C; 
dU/dt=200 mV/s [54]. 
 
Sobald die für die Oxidbildung erforderliche Feldstärke erreicht wird, steigt die Stromdichte 
stark an, es werden Ladungsträger in die vorhandene natürliche Oxidschicht injiziert und das 
Oxidschichtwachstum setzt mit Grenzstromcharakteristik ein. Von dort an findet also mit 
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ansteigender Spannung bis zum Umkehrpotential die Oxidbildung mit stationärer 
Geschwindigkeit statt. Ab der Potentialumkehr nimmt die Stromdichte dann schnell bis fast 
auf null ab, das gebildete Oxid kann in dem gewählten Potentialbereich nicht wieder reduziert 
werden. In einem darauf folgenden zweiten Zyklus steigt die Stromdichte dann wieder an, 
wenn die kritische Feldstärke für einen Ionentransport durch die Oxidschicht erreicht ist. Dies 
ist nicht erst am Umkehrpotential des vorherigen Zyklus sondern hier bereits ab 9 V der Fall. 
Dies ist ein Hinweis auf die partielle chemische Rücklösung des Aluminiumoxids durch den 
sauren Elektrolyten, die in der Zwischenzeit zu einer Abdünnung der Oxidschicht geführt hat. 
Das Potential, an dem der Strom wieder ansteigt, ist somit ein gutes Maß für die 
Rücklösegeschwindigkeit des Aluminiumoxids im Bad. 
In verschiedenen Versuchsreihen wurde letztlich die Säurestärke auf 20% und die Temperatur 
auf 45°C erhöht sowie der Potentialbereich bis auf 50 V erweitert. Die Anodisierung der 
Proben wurde in Form von Rampe-Halte-Versuchen durchgeführt. Neben der Erzeugung der 
Anodisierschicht sind daraus auch die wesentlichen Anodisationsparameter ablesbar (Abb. 
7-3). 
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Abb. 7-3: Rampe-Halte-Versuch zum Anodisieren an AA1050 in 20%iger H3PO4 bei 45°C 
[58] 
 
Das Endpotential der Rampe, welche eine Steigung von 200 mV s-1 aufweist, entspricht dem 
Umkehrpotential im ersten Zyklus des zugehörigen Zyklovoltammogramms (Abb. 7-4). Ab 
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diesem Punkt stellt sich ein Gleichgewicht zwischen der Oxidrücklösung im sauren 
Elektrolyten sowie der Oxidbildung aufgrund der anliegenden Feldstärke ein, so dass ein 
Stromdichteniveau von 30 – 35 mA cm-2 eingehalten wird. Die gesamte Anodisierzeit wurde 
dabei auf 10 Minuten begrenzt.  
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Abb. 7-4: Cyclovoltammogramm von Aluminium AA1050 in 2,25 M H3PO4 bei 45±1°C; 
dU/dt=200 mV/s [54]. 
 
Abb. 7-4 zeigt das Zyklovoltammogramm, welches unter den zu Abb. 7-3 korrespondierenden 
Bedingungen aufgenommen wurde. Hierbei ergibt sich nun für AA1050 kein Plateaubereich 
mehr. Vielmehr steigt die Stromdichte kontinuierlich an, erreicht bei 50 V einen Maximalwert 
von etwa 35 mA cm-2 und sinkt im Rückscan des ersten Zyklus erst unterhalb von 10 V auf 
einen Wert nahe null. Im zweiten Zyklus steigt die Stromdichte wiederum an, der Verlauf ist 
dem ersten Zyklus ähnlich und der Strom sinkt im Rückscan erst etwa bei 0 V auf nahe null 
ab. Wenn der Strom der Oxidbildung ein Ionenstrom ist, der ausschließlich von der Feldstärke 
abhängt, dann wäre ein Plateau wie in Abb. 7-2 zu erwarten. Der Stromanstieg deutet hier nun 
darauf hin, dass es überlagernd einen relativ hohen Leck- oder Korrosionsstrom gibt, der als 
Elektronenstrom angenommen werden muss (siehe dazu z.B. [3, 17]). Die Schutzwirkung der 
sich ausbildenden Anodisierschicht ist daher vergleichsweise gering anzunehmen. Im 
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Rücklauf folgt die Stromdichte dann aufgrund der hohen Rücklösung durch den Elektrolyten 
dem Stromdichteverlauf des Hinlaufes. 
 
Mit den hier gewählten Parametern konnte an AA1050 eine poröse Oxidschicht mit nahezu 
homogener Struktur und einer mittleren Porengröße von etwa 100 nm erreicht werden, wie 
Abb. 7-5 in der Aufsicht und im Querschnitt zeigt. Die Struktur ist deutlich kolumnar und die 
Porengröße ist über den gesamten Querschnitt der Oxidschicht gleich. Die Dicke der 
Oxidschicht beträgt fast 4 µm, die Porenwände sind relativ dünn und an einzelnen Stellen 
horizontal durchbrochen. Die erzielte Porengröße sollte für eine Imprägnierung durch 
geeignete Nanopartikel ausreichend sein.  
 
     
Abb. 7-5: FE-REM-Abbildungen des mittels der modifizierten Phosphorsäure-Anodisation 
behandelten AA1050; links: Oberfläche der Oxidschicht; rechts: Oxidquerschnitt nach 
Kryobruch [58] 
 
Ähnliche Ergebnisse wie für das technisch reine Aluminium AA1050 konnten mit der 
beschriebenen modifizierten Phosphorsäure-Anodisation auch an den niedrig legierten 
Aluminiumwerkstoffen AA 5005 (AlMg1) und AA6060 (AlMgSi0,5) erzielt werden. Für AA 
5005 zeigt Abb. 7-6 die zugehörigen Potential-Zeit- und Stromdichte-Zeit-Verläufe. 
Aufgrund der im Vergleich zu AA1050 größeren Menge von nichtpassivierbaren 
Legierungsbestandteilen (vgl. Tabelle x) war hier die Stromdichte mit 110 – 120 mA cm-2 
deutlich erhöht. Weiterhin sind bei konstanter Spannung Stromspitzen zu beobachten, die auf 
ein Durchbrechen der oxidischen Sperrschicht hindeuten. Diese Durchbrüche scheinen jedoch 
durch sofort wieder einsetzende Sperrschichtbildung mit nachfolgendem Porenwachstum 
selbst auszuheilen. 
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Abb. 7-6: Potential- / Strom-Zeit-Verlauf der modifizierten Phosphorsäure-Anodisation an 
AA5005; 20% H3PO4, 45°C. 
 
Das Ergebnis des MPAA-Prozesses an AA5005 zeigt Abb. 7-7. Der Porendurchmesser 
beträgt auch hier wiederum ca. 100 nm. Die Porenstruktur ist weitgehend geordnet, in der 
Aufsicht ist oben rechts jedoch eine größere Störung zu erkennen. An dieser Stelle ist es bei 
der Anodisierung wahrscheinlich zum Durchbruch der oxidischen Sperrschicht gekommen.  
 
      
Abb. 7-7: FE-REM-Abbildungen des mittels der modifizierten Phosphorsäure-Anodisation 
behandelten AA5005; links: Oberfläche der Oxidschicht; rechts: Oxidquerschnitt nach 
Kryobruch. 
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Am Kryobruchbild fällt die durchbrochene Struktur der Porenwände auf. Die genaue Ursache 
dieser Durchbrüche in den Porenwänden konnte bislang allerdings nicht geklärt werden. 
Exakt die gleichen Resultate wie an AA5005 konnten an AA6060 gewonnen werden. 
 
Unterschiede zu den bisher betrachteten Aluminiumlegierungen gab es hingegen bei den 
Untersuchungen an dem höherlegierten Werkstoff AA2024 (AlCu4Mg1). Das 
Zyklovoltammogramm unterscheidet sich schon bei den Standardbedingungen der 
Phosphorsäure-Anodisation deutlich von dem in Abb. 7-4 gezeigten Verlauf (Abb. 7-8). 
Zunächst erkennt man im ersten Zyklus ebenfalls einen Stromanstieg zwischen -0,5 und 0 V 
und die Ausbildung eines Stromdichteplateaus, begründet durch die auch für AA1050 
beschriebenen Vorgänge. Bei etwa 4 V steigt dann jedoch die Stromdichte dramatisch an, 
erreicht bei etwa 9 V ein Maximum, um dann bis zum Umkehrpotential wieder deutlich 
abzusinken. Ein solches Verhalten wurde an dieser Legierung auch bei vergleichbaren 
Untersuchungen in Schwefelsäure gefunden [6]. Der Anstieg der Stromdichte wird dabei auf 
zwei simultan ablaufende Prozesse zurückgeführt: 
 
(i) die anodische Sauerstoffentwicklung an der Oberfläche intermetallischer Phasen 
und 
(ii) die parallel ablaufende anodische Auflösung dieser intermetallischen Phasen. 
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Abb. 7-8: Zyklovoltammogramm an AA2024 in 0,5 M H3PO4 bei 22°C; dE/dt = 200 mV s-1 
[58] 
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Die Auflösung der intermetallischen Phasen bewirkt, dass auch die Sauerstoffentwicklung 
wegen verschwindender Reaktionsplätze wieder zurückgeht. Im Rückscan geht die 
Stromdichte mit Verzögerung auf nahe null und im 2. Zyklus ist dann bei etwa 5V ein 
Wiederanstieg des Stromes zu beobachten, der dann plateauähnlich bis zum Umkehrpotential 
erhalten bleibt und im Rückscan erst bei ca. 5V auf nahe 0 absinkt. Die auf dieser Legierung 
gebildete Anodisierschicht ist im Vergleich zu einer Anodisierschicht auf AA1050 von 
anderer Morphologie und stärker gestört. Dadurch ist ein höherer Korrosionsstrom möglich, 
bzw. an Orten mit einer gewissen Leitfähigkeit auch anodische Sauerstoffentwicklung. 
Aufgrund dieses Verhaltens konnten auch mit dem an AA1050 entwickelten modifizierten 
Verfahren keine stationären Anodisierbedingungen an AA2024 eingestellt werden. Daher hat 
es sich als vorteilhaft erwiesen, der eigentlichen Anodisierung zwei Dreiecksrampen im 
Potential-Zeit-Verlauf mit einer maximalen Spannung von 20 Volt vorzuschalten (Abb. 7-9).  
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Abb. 7-9: Potential-/Strom-Zeit-Verlauf der modifizierten Phosphorsäure-Anodisation an 
AA2024; 20% H3PO4, 45°C. 
 
Hierdurch wurden vor der eigentlichen Anodisierung die nichtpassivierbaren 
Legierungsbestandteile aus der Oberfläche herausgelöst, so dass danach der geordnete Aufbau 
einer Oxidschicht bei maximal 20 V möglich war. Für höhere Spannungen wurde durchweg 
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ein exponentielles Anwachsen des Stromes beobachtet, was darauf zurückgeführt werden 
kann, dass es bei höheren Feldstärken zu einem Durchbruch der oxidischen Sperrschicht 
kommt und Cu/Mg-Legierungsbestandteile aus dem Material gelöst werden. 
Ergebnis der in Abb. 7-9 dargestellten modifizierten Phosphorsäure-Anodisation mit 
vorgeschalteten Dreiecksrampen waren poröse Oxidschichten mit einem Porendurchmesser 
von 75 - 90 nm, wie sie in Abb. 7-10 in der FE-REM-Aufsicht gezeigt sind. Allerdings gelang 
die Anodisierung von AA2024 nicht in allen Fällen reproduzierbar. Um eine höhere 
Reproduzierbarkeit zu erreichen, sollen in Zukunft weitere Untersuchungen durchgeführt 
werden, in denen z.B. auch ein möglicher Einfluss der Elektrolytalterung betrachtet werden 
soll. 
 
 
Abb. 7-10: FE-REM-Abbildung der Oberfläche des mittels der modifizierten Phosphorsäure-
Anodisation behandelten AA2024; Anodisierbedingungen wie in Abb. 7-9 angegeben. 
 
7.3 Verdichtung durch Einbau von Nanopartikeln 
 
Mit Hilfe der chemischen Nanotechnologie sollte im Anschluss an die Modifizierung der 
Oxidstruktur ein Imprägnierverfahren entwickelt werden, welches es ermöglicht, die Poren in 
der Oxidschicht partiell zu versiegeln, um eine ausreichende Korrosionsbeständigkeit zu 
erzielen. Gleichzeitig sollte aber ein genügendes Maß an Offenporigkeit erhalten werden, um 
gute Adhäsionseigenschaften zu bewahren (Abb. 7-11). 
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Abb. 7-11: Schematische Darstellung verschiedener möglicher Formen der Imprägnierung 
unter Erhalt der Offenporigkeit der Oxidschicht 
 
Die Imprägnierung sollte hierbei auf dem Einbau von Nanopartikeln in die Oxidporen 
beruhen. Hirai et al. berichteten hierzu, dass die Poren einer Anodisierschicht auf Aluminium 
durch Tauchen mittels Zirkonoxid verschlossen werden können [50, 59]. Im Wesentlichen 
wurde hierbei allerdings eine oberflächliche Schicht ausgebildet, während nur eine geringe 
Belegung der Porenwände stattgefunden hat. Als Grund wurde die zu geringe Packungsdichte 
durch den Tauchprozess angeführt. Um die Alkalibeständigkeit von anodisiertem Aluminium 
zu verbessern, tauchten Sato et al. Proben mehrfach in ein SiO2-Sol [60]. Hierbei wurde 
sowohl SiO2 in die Poren eingebaut, als auch eine Siliziumoxidschicht auf der Oberfläche 
ausgebildet, und es konnte eine signifikante Verbesserung der Beständigkeit gegenüber der 
Heißdampfverdichtung erzielt werden. Ein ähnlicher Ansatz findet sich bei Zemanova et al., 
wobei hier das Sol-Gel-Verfahren mit Al2O3, also artgleich zur Anodisierschicht, 
durchgeführt wurde [61, 62]. Es konnte gezeigt werden, dass die Beständigkeit gegen 
atmosphärische Korrosion im Vergleich zur Heißdampfverdichtung erhöht wurde, allerdings 
blieb unklar, ob die Poren tatsächlich gefüllt wurden, oder ob nur eine zusätzliche 
Oxidschicht aufgebracht werden konnte. 
 
Mehrere Gruppen verwendeten die elektrophoretische Abscheidung, um in Eloxalschichten 
oder in porösen Membranen Metalloxid-Nanofasern zu erzeugen [63-70]. Auf der anderen 
Seite gibt es nur wenige Arbeiten, die sich der EPD zur Fixierung von Metalloxid-
Nanopartikeln in porösen Oxidschichten bedienen. Kamada et al. untersuchten die 
elektrophoretische Abscheidung von SiO2-Nanopartikeln auf unterschiedlich anodisierten 
Aluminiumoberflächen [71, 72]. In die Poren von Phosphorsäure-Anodisierschichten konnten 
die Nanopartikel leicht eingebracht werden, während sie bei Schwefelsäure-Anodisation 
aufgrund der geringeren Porengröße nur auf der Oberfläche der Oxidschicht abgeschieden 
werden konnten. Die Eigenschaften der derart modifizierten Oxidschichten wurden allerdings 
nicht näher untersucht. 
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In umgekehrter Reihenfolge wurden eine SiO2- bzw. ZrO2-Sol-Gel-Beschichtung und die 
Anodisation von Aluminiumoberflächen bei Watanabe et al. kombiniert [73, 74]. Sie erzielten 
hierdurch einen zweischichtigen Aufbau aus einer inneren Aluminiumoxidschicht und einer 
äußeren AlSi(Zr)-Mischoxidschicht mit gesteigerter Kapazität. 
Generell wird in den zitierten Arbeiten wohl eine Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit 
durch die Modifizierung der Oxidschicht mit Nanopartikeln berichtet, weitere Eigenschaften, 
wie insbesondere die Adhäsionsfähigkeit, wurden jedoch nicht untersucht. 
 
In den hier beschriebenen Arbeiten wurden nun zur Imprägnierung der nach Abschnitt 7.2 
modifizierten Phosphorsäure-Anodisierschichten verschiedene Wege und Imprägniermedien 
untersucht. So wurden, wie schon in anderen hier dargestellten Arbeiten, sowohl durch Sol-
Gel-Technik hergestellte, wie auch kommerziell erhältliche Nanopartikel und deren 
Dispersionen für die Imprägnierung eingesetzt. Zur Einbringung der Imprägnierung bietet 
sich aufgrund der einfachen industriellen Anwendbarkeit zunächst ein Tauchverfahren an, 
jedoch wurden auch hier Untersuchungen zur Elektrophoretischen Abscheidung durchgeführt. 
Bei letzterer muss allerdings durch Einsatz nichtwässriger Medien die Wasserelektrolyse 
vermieden werden, da sie aufgrund der dabei stattfindenden Blasenbildung zu 
unregelmäßigen Schichten führen kann [75]. Weiterhin führt die Wasserelektrolyse zu einer 
Ansäuerung vor der Anodenoberfläche und somit zu einer Gelierung des SiO2-Sols, da diese 
Sole bei niedrigen pH-Werten nicht stabil sind [72]. Somit waren nur selbst synthetisierte 
ethanolische Sole für die EPD-Versuche einsetzbar, da die kommerziell erhältlichen 
Nanopartikel-Dispersionen eine wässrige Basis aufweisen. 
 
Vor der Imprägnierung wurden die Proben unabhängig vom Imprägnierverfahren jeweils in 
Ethanol im Ultraschallbad gereinigt. Zur Tauchimprägnierung wurden die Proben mit einem 
KSV Dip Coater mit einer konstanten Geschwindigkeit von 70 mm min-1 eingetaucht und mit 
15 mm min-1 herausgezogen. Die EPD wurde in einer selbst konstruierten Zelle durchgeführt 
(Abb. x), die es ermöglicht, den Kontakt der nicht anodisierten Probenkanten mit dem 
Imprägniermedium zu vermeiden. Dies ist nötig, da die nicht anodisierten Kanten eine höhere 
Leitfähigkeit aufweisen als die anodisierte Fläche und dies zu einer ungleichmäßigen 
Abscheidung führen kann [76, 77]. Da in dieser Zelle die Probe eingespannt ist, ist ein 
Herausziehen nicht mehr möglich, sondern das Sol wird durch den Boden abgelassen. 
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Abb. 7-12: Ansichten der für die EPD an Anodisierschichten eingesetzten Zelle; links: 
Seitenansicht, rechts: Draufsicht [58]. 
 
Soweit nicht anders angegeben, wurden die Proben nach der Imprägnierung und Trocknung 
(über mindestens 12 Stunden) bei 350°C für 2 Stunden unter synthetischer Luft gesintert 
(Aufheizrate 5 K/min, Abkühlrate im ausgeschalteten Ofen <5 K/min). 
Zur Probencharakterisierung wurden Kryobrüche der Proben angefertigt, die mittels 
Feldemissions-Rasterelektronenmikroskopie (FE-REM) untersucht wurden. 
 
7.3.1 Imprägnierung durch partikuläre SiO2-Sole 
 
Zunächst wurden für die Imprägnierung partikuläre Sole eingesetzt, die analog zu den in den 
Kapiteln 3 bis 6 beschriebenen Verfahren unter basischer Katalyse mittels Sol-Gel-Prozess 
selbst synthetisiert wurden. Diese Sole sind grundsätzlich besonders gut für die 
Elektrophoretische Abscheidung geeignet, da sie nur einen geringen Wasseranteil aufweisen. 
Um eine Einlagerung in die Oxidporen zu ermöglichen, sollten möglichst kleine Partikel 
hergestellt werden. Die Untersuchungen ergaben, dass bei einem Molverhältnis von  
TEOS=1 : Wasser=4,8-4,9 : Ammoniak=2,4-2,5 : Ethanol=112-113 SiO2-Partikel mit einem 
mittleren Partikeldurchmesser von 4-16 nm hergestellt werden können. Die Schwankungen 
der Partikelgröße in den angegebenen Grenzen wurden bei einer Porengröße um 100 nm nicht 
für bedeutsam erachtet. 
Die für die Imprägnierung nun erhaltenen Sole wiesen im Ausgangszustand einen pH-Wert 
von 9-10 und einen Feststoffgehalt von 1% auf. Da verschiedene Publikationen darauf 
hindeuten, dass in diesem pH-Bereich Anodisierschichten und SiO2-Partikel jeweils eine 
negative Oberflächenladung aufweisen, ist es allerdings möglich, dass dadurch die 
Abscheidung erschwert wird [72, 78]. Daher wurde der pH-Wert durch Zutropfen von 
ethanolischer Salpetersäure (3.87 g HNO3 (65%) + 46.15 g Ethanol (p.a.)) unter Rühren auf 
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pH=6 angepasst, da in diesem pH-Bereich das Substrat und die Partikel eine entgegengesetzte 
Oberflächenladung aufweisen sollten [72, 78]. Allerdings weisen die zitierten Arbeiten hierzu 
eine gewisse Unsicherheit auf. Kamada et al. [72] führten die Messungen an in Schwefelsäure 
anodisierten Proben durch. Da beim Anodisieren  Elektrolytbestandteile in die Oxidschicht 
eingebaut werden, scheint es möglich, dass dadurch auch die Oberflächenladung beeinflusst 
wird. Die Angaben von Seshadri et al. [78] beziehen sich zwar auf 
Phosphorsäureanodisierschichten, genügen aber nur für eine Abschätzung, da nicht das Zeta-
Potential der Porenwände direkt gemessen wurde. Vielmehr wurde für die Messungen die 
Oxidschicht abgekratzt, dann die Partikel in wässriger Lösung suspendiert und so das Zeta-
Potential der Partikel gemessen. Dieses wurde auf die Fläche der Porenwände umgerechnet. 
Folglich beruht die Abschätzung des Zeta-Potentials der Porenwände auf der Annahme, dass 
diese die gleiche Oberflächenladungsdichte wie die Partikel aufweisen. Bisher sind allerdings 
solche Abschätzungen nicht zu umgehen, da das Zeta-Potential poröser Schichten nicht 
berechnet werden kann [79]. Des Weiteren wurden diese Zeta-Potentialmessungen jeweils in 
wässrigen Medien durchgeführt, während das hier verwendete Sol jedoch ethanolisch mit 
geringem Wasseranteil war. Es ist bekannt, dass das Verhältnis von Wasser zu Ethanol das 
Zeta-Potential beeinflusst [80], zumindest Al2O3-Partikel zeigen jedoch auch in ethanolischen 
Lösungen eine vergleichbare Abhängigkeit des Zeta-Potentials wie in wässrigen Systemen 
[81]. 
Weiterhin konnte festgestellt werden, dass durch das Ansäuern mit ethanolischer 
Salpetersäure auch ein leichter Anstieg des mittleren Partikeldurchmessers auf 18-45 nm 
bewirkt wird, der einer Einlagerung unter Umständen entgegen stehen kann. 
 
Sowohl mittels Tauchverfahren wie auch mit elektrophoretischer Abscheidung wurden 
Imprägnierversuche an modifizierten Anodisierschichten über jeweils 60 Minuten 
durchgeführt. Exemplarische Ergebnisse für ein partikuläres Sol mit pH=10 sind in Abb. 7-13 
dargestellt.  
Insgesamt war unter diesen Bedingungen lediglich eine geringe Abscheidung der Partikel an 
den Porenwänden zu verzeichnen, wobei die EPD hier eine leicht ausgeprägtere Abscheidung 
bewirkte. Eine geringe Imprägnierung auf dem Wege des Tauchverfahrens stimmt dabei mit 
den Beobachtungen von Kamada et al. überein [72], obwohl in den vorliegenden Arbeiten im 
Gegensatz zu den Untersuchungen von Kamada et al. Partikel und Substrat die gleiche 
Oberflächenladung aufweisen sollten. Bei dieser Betrachtung sind allerdings die bereits 
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diskutierten Einschränkungen zu beachten. Zutreffend sind die Angaben von Kamda et al. 
allerdings in der Hinsicht, dass die Imprägnierung mit einem auf pH=6 angepassten Sol 
tatsächlich zu einer verstärkten Einlagerung von Partikeln führt (Abb. 7-14).  
 
 
        
Abb. 7-13: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten imprägniert mit 
einem partikulären SiO2-Sol, pH=10 mittels Tauchbeschichtung (links) und EPD bei 10 V 
(rechts) [58]. 
 
       
Abb. 7-14: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten imprägniert mit 
einem auf pH=6 angepassten partikulären SiO2-Sol mittels Tauchbeschichtung (links) und 
EPD bei 10 V (rechts) [58]. 
 
Auch für pH=6 ist im Falle der Elektrophoretischen Abscheidung ein signifikant stärkerer 
Eintrag in die Poren zu verzeichnen. Im Unterschied zu den Ergebnissen mit dem 
Ausgangssol, scheinen die Partikel jedoch hierbei stärker agglomeriert zu sein. Die 
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Beobachtung, dass bei pH=6 mehr Partikel eingelagert werden, kann somit auf einen Einfluss 
des Zeta-Potentials hindeuten. Da der pH-Wert jedoch auch Stabilität und Viskosität des Sols 
beeinflussen kann, ist dieser Schluss bislang nicht eindeutig zu ziehen.  
 
Insgesamt gesehen erwies sich die Einlagerung von Partikeln aus den partikulären Solen 
allerdings als zu gering und damit wenig Erfolg versprechend. Zudem ist die Sol-Herstellung 
im Vergleich zu kommerziell erhältlichen Dispersionen wesentlich teurer und die EPD ist von 
der Durchführung her deutlich aufwändiger als ein reiner Tauchprozess. Dieser Weg wurde 
daher nicht weiter verfolgt. 
 
7.3.2 Imprägnierung durch polymere Sole 
 
In Anlehnung an Arbeiten von Limmer et al. [67, 69] wurden auch Imprägnierversuche mit 
einem selbst synthetisierten polymeren Sol durchgeführt. Von diesen wurde berichtet, dass es 
mit polymeren Solen möglich ist, in Anodisierschichten auf Aluminium vom Porengrund aus 
wachsende SiO2-Nanostäbchen zu erzeugen, bevor sich dann eine SiO2-Schicht auf der 
Oberfläche ausbildet. Im Gegensatz zur Sol-Herstellung von Limmer wurde jedoch hier 
anstelle von Salzsäure mit 5%iger Salpetersäure gearbeitet, um Chloridrückstände in der 
Imprägnierung, die die Korrosionsbeständigkeit mindern könnten, auszuschließen. Nachdem 
Vorversuche an kommerziell anodisierten Proben keine Unterschiede zwischen dem 
Tauchverfahren und der EPD zeigten, wurden an den modifizierten Anodisierschichten erste 
Versuche mittels des wesentlich einfacher zu handhabenden Tauchprozesses in einem 
polymeren Sol mit pH=10 durchgeführt. Da nach Limmer et al. die Poren vom Grund aus 
aufgefüllt werden [69], wurde insbesondere die Tauchzeit zwischen 1 Minute und 20 Minuten 
variiert. Die Ergebnisse sind in Abb. 7-15 gezeigt.  
 
Es ist deutlich zu erkennen, dass auf diesem Wege die Poren partiell imprägniert werden 
konnten. Eine verlängerte Tauchzeit scheint dabei zu einer vermehrten, wenn auch 
ungleichmäßigeren Einlagerung in die Poren zu führen. Weitere Untersuchungen im Rahmen 
weiterführender Vorhaben mit polymeren Solen unter Anwendung längerer Tauchzeiten oder 
der Elektrophoretischen Abscheidung erscheinen somit durchaus viel versprechend. Im 
Rahmen der vorliegenden Arbeiten erfolgte allerdings zunächst eine Fokussierung auf die 
Anwendung kommerzieller SiO2-Dispersionen, die im Folgenden beschrieben wird. 
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Abb. 7-15: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten imprägniert mit 
einem polymeren SiO2-Sol, pH=10 mittels Tauchbeschichtung für 1 min (links) und 20 (min) 
rechts [58] 
 
7.3.3 Imprägnierung durch kommerzielle Dispersionen 
 
Zur Abscheidung industriell hergestellter Nanopartikel in den Oxidporen wurden Versuche 
mit verschiedenen kommerziell erhältlichen Nanopartikel-Dispersionen durchgeführt. Dabei 
konnten bislang mit LEVASIL®300/30% die besten Resultate erzielt werden. Dieses weist im 
Ursprungszustand einen Feststoffgehalt von 30%, einen pH-Wert von 10 und eine mittlere 
Partikelgröße von 9 nm auf. Um die optimalen Bedingungen für eine Einlagerung in die 
Poren zu ermitteln und gleichzeitig die dabei bestimmenden Parameter besser zu verstehen, 
wurden damit Versuche mit variierten Tauchzeiten, unterschiedlichen pH-Werten und 
verschiedenen Feststoffgehalten durchgeführt. Die Ergebnisse sind in Abb. 7-16 bis Abb. 
7-18 dargestellt. 
 
In ersten Versuchen hatte sich gezeigt, dass nur an solchen Proben, bei denen die Poren 
vollständig aufgefüllt waren, sich auch eine Schichtbildung auf der Oberfläche der 
modifizierten Anodisierschichten zeigte. Dagegen wurde an Proben, deren Poren nur eine 
partielle Versiegelung aufwiesen, keine Schichtbildung auf der Oberfläche beobachtet. Daher 
wurde zunächst vermutet, dass eine Auffüllung der Poren vom Porengrund aus erfolgt, die 
erst abgeschlossen sein muss, bevor sich eine Schicht auf der Oberfläche ausbildet. Um dies 
genauer zu untersuchen, wurden Versuche mit verschiedenen Tauchzeiten zwischen 5 s und 
600 s durchgeführt (Abb. 7-16).  
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Abb. 7-16: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten imprägniert mit 
LEVASIL® 300/30% mittels Tauchverfahren mit verschiedenen Tauchzeiten [58]. 
 
Bis zu einer Tauchzeit von 300 s waren keine signifikanten Unterschiede im Verfüllungsgrad 
der Poren zu erkennen. Nach einer Tauchzeit von 600 s jedoch hat sich eine Schicht auf der 
Oberfläche ausgebildet, wobei die Poren auch hier nicht vollständig aufgefüllt scheinen. Ein 
konsekutiver Prozess der Porenauffüllung mit nachfolgender Schichtbildung konnte somit 
nicht verifiziert werden. Eine alternative Erklärungsmöglichkeit für die Schichtbildung auf 
der Oberfläche besteht darin, dass nach der längeren Tauchzeit Aluminiumoxid oder blankes 
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Aluminium von den nicht anodisierten Kanten durch die alkalische Dispersion aufgelöst und 
dadurch die Viskosität der Dispersion erhöht wurde, was die Schichtbildung bedingen könnte. 
Dies ist mittels Viskositätsmessungen jedoch noch weiter zu untersuchen. 
 
Wie bereits im Zusammenhang mit den partikulären Solen diskutiert, erscheint es möglich, 
dass die Abscheidung der Partikel durch eine Änderung des pH-Wertes und die dadurch 
bedingte Veränderung von Oberflächenladung bzw. Zeta-Potential beeinflusst wird. Um dies 
zu untersuchen, wurde der pH-Wert von LEVASIL® 300/30% durch Zutropfen von 5%iger 
Salpetersäure verändert. Dabei wurde auch der Feststoffgehalt auf 27,5 Gew.-% bei pH=2-3 
bzw. 27,8 Gew.-% bei pH=6 verringert. Die FE-REM-Aufnahmen der Kryobruchflächen sind 
in  Abb. 7-17 gezeigt. Da die Proben jeweils für 180 s getaucht wurden, kann die Probe in 
Abb. 7-16 Mitte links als Referenz für die unveränderte Dispersion angesehen werden. 
 
       
Abb. 7-17: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten auf AA1050 
imprägniert mittels Tauchverfahren für 180 s in LEVASIL® 300/30% mit pH=2-3 (links) und 
pH=6 (rechts) 
 
Wie deutlich zu erkennen ist, führte die Imprägnierung mit dem auf pH=2-3 angepassten 
LEVASIL® 300/30% (Abb. 7-17 links) nicht zu signifikanten Unterschieden in der 
Einlagerung im Vergleich zu der Imprägnierung mit der ursprünglichen Dispersion (Abb. 
7-16 Mitte links). Im pH-Bereich zwischen 2 und 3 sollten die SiO2-Partikel schwächer 
negativ geladen sein als im Ausgangszustand, da der isoelektrische Punkt von SiO2 bei ca. 
pH= 2 liegt. Al2O3 sollte in diesem pH-Bereich positiv geladen sein, da der isoelektrische 
Punkt bei pH-Werten, die größer als 6 sind, liegen sollte [72, 78]. Trotz dieser Veränderungen 
der Oberflächenladungen zwischen pH=10 und pH=2-3 war die Einlagerung jedoch nicht 
Kapitel 7: Nanopartikuläre Imprägnierung von Anodisierschichten auf Aluminiumwerkstoffen 
 
 Seite 172 
deutlich verändert. Dagegen wurden mit der auf pH=6 angepassten Dispersion signifikante 
Unterschiede beobachtet. Es wurden deutlich weniger Partikel in die Poren eingelagert und 
dennoch bildete sich gleichzeitig eine dicke, rissige Schicht auf der Oberfläche aus (Abb. 
7-17 rechts). Da die Partikel nicht bevorzugt im Porengrund sondern an den Porenwänden 
eingelagert wurden, kann dies auf einen Einfluss des Zeta-Potentials hindeuten. Dass bei 
pH=6 weniger Partikel eingelagert wurden, könnte darin begründet sein, dass die Partikel 
agglomerierten, bevor sie in die Poren eingelagert wurden. Diese Annahme beruht auf der 
Beobachtung, dass die Dispersion mit pH=6 deutlich schneller gelierte als die Dispersion mit 
pH=2-3, was auch den Herstellerangaben entspricht [82]. Auch die Schicht auf der Oberfläche 
kann durch Gelbildung erklärt werden, da das Ablaufen beim Herausziehen durch eine höhere 
Viskosität bedingt durch die Gelierung verschlechtert wird. Neben der Änderung der 
Oberflächenladung durch die Änderung des pH-Wertes ist folglich auch die vermutlich 
veränderte Viskosität zu berücksichtigen. Um den Einfluss von Viskosität und 
Oberflächenladung getrennt zu betrachten, sind Versuche mit gleichem pH-Wert aber 
verschiedenen Viskositäten sowie Versuche mit gleicher Viskosität aber unterschiedlichem 
pH-Wert in Vorbereitung. 
 
Um zu untersuchen, ob sich eine Veränderung des Feststoffgehaltes auf die Imprägnierung 
auswirkt, wurden Versuche mit verschiedenen Feststoffgehalten durchgeführt (Tauchzeit 3 
min). Dazu wurde Levasil® 300/30% mit vollentsalztem Wasser verdünnt. Wie in Abb. 7-18 
deutlich zu erkennen ist, führte, wie zu erwarten war, ein niedrigerer Feststoffgehalt auch zu 
einer geringeren Einlagerung von Partikeln. 
 
Die Imprägnierung mit der kommerziell erhältlichen Dispersion erschien folglich Erfolg 
versprechend, jedoch waren weitere Untersuchungen erforderlich, um den genauen 
Einlagerungsmechanismus zu erklären und damit die gezielte Optimierung der Imprägnierung 
zu ermöglichen. Im Verlauf solcher systematischer Untersuchungen stellte sich heraus, dass 
das gewählte Anodisierverfahren zum Teil zu einer ungleichmäßigen Ausbildung der 
Anodisierschicht und damit auch zu sehr unterschiedlichen Imprägnierergebnissen führen 
kann. Als wesentliche Ursache hierfür wurde die vergleichsweise einfache Vorbereitung der 
Oberflächen vor dem Anodisieren identifiziert, die nur gereinigt wurden und zum Teil sehr 
starke Unebenheiten aufwiesen. Daher wurden einzelne Versuche mit elektropolierten 
Oberflächen durchgeführt, welche sehr eben und gleichmäßig sind. Diese extreme 
Kapitel 7: Nanopartikuläre Imprägnierung von Anodisierschichten auf Aluminiumwerkstoffen 
 
 Seite 173 
Oberflächenvorbereitung führte auch zu einer wesentlich gleichmäßigeren Ausbildung der 
Anodisierschicht und damit auch zu einer sehr gleichmäßigen Imprägnierung der 
Porenstruktur. 
 
    
 
Abb. 7-18: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten imprägniert 
mittels Tauchbeschichtung für 180 s in LEVASIL® 300/30% mit Feststoffgehalten von 30% 
(oben links), 15% (oben rechts) und 5% (unten). 
   
Wie Abb. 7-19 an zwei exemplarischen Proben zeigt, wurden an diesen sehr definiert 
hergestellten Anodisierschichten die Poren in sehr reproduzierbarer Weise stets bis zu etwa 
der Hälfte der Porenhöhe mit Nanopartikeln aufgefüllt. Hierdurch konnte aufgezeigt werden, 
dass die Oberflächenvorbereitung für das Ergebnis des Gesamtprozesses eine entscheidende 
Rolle spielt. Da das Elektropolieren für systematische Untersuchungen im Labor zwar eine 
Berechtigung hat, jedoch für eine industrielle Umsetzung des Verfahrens nicht sinnvoll 
anwendbar ist, werden im Rahmen der weiteren Arbeiten Versuche an Oberflächen 
durchgeführt, die mit einem technischen Beizprozess vorbereitet wurden. 
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Abb. 7-19: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten auf 
elektropoliertem AA1050 imprägniert mittels Tauchbeschichtung in LEVASIL® 300/30% 
 
Zur Erklärung der stets halben Verfüllung der Poren bei gleichmäßig ausgebildeter 
Anodisierschicht wurde im Rahmen der zu erstellenden Dissertation von S.K. Weidmann eine 
Modellvorstellung als Arbeitshypothese entwickelt. Grundidee ist es hierbei, dass beim 
Tauchvorgang die Dispersion zunächst vor allem durch Kapillarkräfte in die Poren der 
Oxidschicht eindringt. Die Partikel lagern sich dabei aufgrund der gleichsinnigen Ladung von 
Substrat und Partikeln nicht an den Porenwänden an sondern verbleiben in Dispersion. 
Unmittelbar nach dem Herausziehen sind die Poren dann vollständig mit der Dispersion 
inklusive Wasseranteil gefüllt. Beim Trocknungsprozess verdunstet nun selektiv das 
Lösungsmittel, so dass sich die Dispersion mehr und mehr in die Pore zurückzieht, was 
letztlich zu einer Einlagerung der Partikel am Porengrund führt. Die schließlich sich 
ergebende Füllhöhe sollte damit aus dem Feststoffgehalt der Dispersion und der Dichte der 
abschließend entstehenden Packung der Partikel resultieren. Die Einlagerung der Dispersion 
und deren Verbleib auf der Probenoberfläche sollte weiterhin durch die Tauchzeit, die 
Ziehgeschwindigkeit beim Herausziehen aus der Dispersion, die Viskosität, die 
Oberflächenspannung und die Dichte der Dispersion beeinflusst werden. Für das Verhalten 
der Partikel in der Pore sollte das Zeta-Potential entscheidend sein, welches wiederum vom 
pH-Wert abhängig ist. Hierzu sind im Rahmen der zu erstellenden Dissertation umfangreiche 
systematische Untersuchungen und Berechnungen vorgesehen.  
Erste derartige Untersuchungen wurden bereits hinsichtlich des Einflusses der Temperatur 
und damit der Viskosität der Dispersion durchgeführt. Abb. 7-20 zeigt das 
Imprägnierergebnis an MPAA-Schichten auf elektropoliertem AA1050 bei Temperaturen von 
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15°C (gemessene Viskosität von 5,6 mPas) und 40°C (gemessene Viskosität von 3,0 mPas). 
Wiederum sind beide Proben sehr gleichmäßig bis zur Hälfte der Porenhöhe mit 
Nanopartikeln verfüllt. Temperatur und Viskosität beeinflussen somit in diesen Grenzen die 
Imprägnierung nicht.  
 
     
Abb. 7-20: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten auf 
elektropoliertem AA1050 imprägniert mittels Tauchbeschichtung in LEVASIL® 300/30% bei 
15°C (links) und 40°C (rechts) 
 
15 mm/min 30 mm/min7,5 mm/min
 
Abb. 7-21: FE-REM-Aufnahmen an Kryobruchflächen von MPAA-Schichten auf AA1050 
imprägniert mittels Tauchbeschichtung in LEVASIL® 300/30%; Einfluss der 
Ziehgeschwindigkeit aus der Dispersion heraus. 
 
Ebenso wurde bereits der Einfluss der Ziehgeschwindigkeit aus der Dispersion heraus 
untersucht. Mit zunehmender Geschwindigkeit sollte die Dicke des auf der Oberfläche 
anhaftenden Filmes der Dispersion zunehmen. Damit steht für den Eintrag in die Poren eine 
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größere Menge an Material zur Verfügung, so dass eine stärkere Verfüllung der Poren 
erwartet wird. Wie Abb. 7-21 zeigt, bestätigt das Experiment hier die Theorie.  
Weitere Versuche zu den genannten Parametern sowie zum Einfluss der Alterung der 
Oxidschicht werden folgen. 
 
7.4 Untersuchung der Eigenschaften verdichteter, modifizierter 
Anodisierschichten 
 
Unter Anwendung der aussichtsreichsten Imprägnierungsvariante mit LEVASIL® 300/30% 
wurden erste Korrosions- und Adhäsionstests durchgeführt, um frühzeitige Aussagen über die 
Eigenschaften des neuen Schichtsystems zu gewinnen. Um den Einfluss der Imprägnierung zu 
charakterisieren, wurden dabei zum Vergleich jeweils Untersuchungen mit nicht 
imprägnierten MPAA-Schichten durchgeführt. Zudem wurden als eine Art Benchmark 
unverdichtete chromsäureanodisierte Proben mit untersucht. 
 
7.4.1 Korrosionseigenschaften der neuen Schichtsysteme 
 
Zur Ermittlung der Schichteigenschaften und insbesondere der Korrosionsschutzwirkung der 
Schichten wurden quasistationäre Stromdichte-Potential-Kurven aufgenommen und 
Untersuchungen mittels Elektrochemischer Impedanzspektroskopie durchgeführt. Durch 
Aufnahme der Stromdichte-Potential-Kurven mit 0,1 mV s-1 in 0,1 M NaCl sollten die 
anodischen Durchbruchspotentiale, an denen Lochkorrosion einsetzt, ermittelt werden. Abb. 
7-22 stellt zunächst die an einer nicht imprägnierten MPAA-Schicht auf AA1050 gemessene 
i-U-Kurve einer Messung an einer unverdichteten Chromsäure-Anodisierschicht auf AA1050 
gegenüber. Die nicht imprägnierte MPAA-Schicht zeigt zunächst in etwa das gleiche 
Durchbruchspotential wie die unverdichtete CAA-Schicht. Im chloridhaltigen Elektrolyten 
entspricht dieses dem Lochkorrosionspotential. Entscheidender als der absolute Wert des 
Durchbruchspotentials ist jedoch dessen Abstand zum freien Korrosionspotential. Dieser 
Abstand gibt Aufschluss darüber, wie stark der Werkstoff schon bei geringer anodischer 
Polarisation zur Lochkorrosion neigt. Während an der nicht imprägnierten MPAA-Schicht 
hier freies Korrosionspotential und Lochkorrosionspotential quasi zusammenfallen, liegt das 
freie Korrosionspotential an der unverdichteten CAA-Schicht um etwa 250 mV negativer. 
Dieser Abstand zum Durchbruchspotential in Form eines ausgedehnten Passivbereiches weist 
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auf eine deutlich bessere Korrosionsstabilität der CAA-Schicht hin, was aufgrund des großen 
Porendurchmessers der MPAA-Schicht auch zu erwarten ist. Des Weiteren liegt die 
Korrosionsstromdichte am freien Korrosionspotential bei der MPAA-Schicht um etwa 2 
Größenordnungen höher als bei der CAA-Schicht. Während bei letzterer die 
Korrosionsstromdichte durch die Passivstromdichte bestimmt wird, kommt es an der nicht 
imprägnierten MPAA-Schicht offenbar bereits am freien Korrosionspotential zu 
Durchbrüchen in Form von elektronenleitfähigen Plätzen, an denen die Sauerstoffreduktion 
stattfinden kann. Diese Ergebnisse zeigen bereits sehr deutlich, dass eine nachfolgende 
Imprägnierung im Falle der MPAA-Schicht unbedingt erforderlich ist. 
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Abb. 7-22: Quasistationäre Stromdichte-Potential-Kurven (dU/dt = 0,1 mV s-1) an nicht 
imprägnierter MPAA-Schicht und unverdichteter CAA-Schicht, je auf AA1050 in 0,1 M NaCl 
bei 22°C. 
 
Die Stromdichte-Potential-Kurven der imprägnierten MPAA-Schicht auf AA1050 mit und 
ohne nachfolgende Wärmebehandlung sind in Abb. 7-23 wiederum einer unverdichteten 
CAA-Schicht gegenüber gestellt. Die imprägnierten MPAA-Schichten zeigen zunächst beide 
ein stark in anodischer Richtung verschobenes freies Korrosionspotential. Weiterhin ist bis zu 
einem Potential von etwa 1 V vs. NHE kein anodischer Durchbruch zu beobachten. Diese 
Schichten zeigen somit einen stark ausgedehnten Passivbereich, die Korrosionsstromdichte 
wird von der Passivstromdichte bestimmt. Letztere ist zwar etwas höher als an der CAA-
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Schicht jedoch signifikant niedriger als die Korrosionstromdichte an der nicht imprägnierten 
MPAA-Schicht und mit unter 1 µA cm-2 auch absolut in einem Bereich, der eine gute 
Korrosionsbeständigkeit erwarten lässt. Die Imprägnierung bringt also einen deutlichen 
Gewinn an Korrosionsresistenz, während ein Einfluss der nachfolgenden Wärmebehandlung 
hier nicht gegeben zu sein scheint. 
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Abb. 7-23: Quasistationäre Stromdichte-Potential-Kurven (dU/dt = 0,1 mV s-1) an 
imprägnierter MPAA-Schicht mit/ohne Wärmebehandlung und unverdichteter CAA-Schicht, 
je auf AA1050 in 0,1 M NaCl bei 22°C. 
 
Ergänzend zur Aufnahme der Stromdichte-Potential-Kurven wurden Untersuchungen mittels 
der Elektrochemischen Impedanzspektroskopie (EIS) durchgeführt. Hierzu zeigt Abb. 7-24 
das Ersatzschaltbild, wie es für die Auswertung von Impedanzspektren an Anodisierschichten 
auf Aluminium in der Literatur allgemein angewendet wird [83, 84]. Die einzelnen Glieder 
des Ersatzschaltbildes repräsentieren die Phasengrenze Elektrolyt/Oxid (R1) und die 
Oxidschicht, die wiederum aus der porösen Deckschicht (R2, C2) und der Sperrschicht (R3, 
C3) zusammengesetzt ist. Das Produkt von R und C ergibt die Zeitkonstante τ. Wenn diese 
für beide RC-Glieder unterschiedlich und frequenzabhängig ist, kann der Einfluss beider Teile 
der Oxidschicht (Sperrschicht und poröse Deckschicht) unterschieden werden.  
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Abb. 7-24: Ersatzschaltbild für anodisch erzeugte Oxidschichten auf Aluminium nach [83, 
84]. R1: Elektrolytwiderstand; R2: Widerstand der porösen Oxidschicht; C2: Kapazität der 
porösen Oxidschicht; R3: Widerstand der Sperrschicht; C3: Kapazität der Sperrschicht.  
 
Impedanzspektren von nach dem modifizierten Phosphorsäure-Verfahren anodisierten Proben 
von AA1050 mit und ohne Imprägnierung sind in Abb. 7-25 im Vergleich zur 
konventionellen Chromsäure-Anodisierung dargestellt. Auch diese Spektren können plausibel 
mit dem gezeigten Ersatzschaltbild erklärt werden. Insgesamt, jedoch insbesondere im 
Bereich höherer Frequenzen, dominieren dabei die Eigenschaften der Sperrschicht das 
Spektrum. Das Spektrum der Chromsäure-anodisierten Probe wird durch die Gesamtkapazität 
der Oxidschicht bestimmt, so dass nur eine Zeitkonstante beobachtet werden kann. Poröse 
Deckschicht und Sperrschicht können hier nicht voneinander unterschieden werden. Die 
Spektren der mit dem modifizierten Phosphorsäure-Verfahren anodisierten Proben zeigen 
hingegen zwei Zeitkonstanten. Das imprägnierte Schichtsystem zeigt dabei den höchsten 
Blindwiderstand C1ZX 90C ωϕ == °−→ , der auf eine Verstärkung der Sperrschicht durch das 
Verfüllen des Porengrundes zurückgeführt werden kann. Die nicht imprägnierte modifizierte 
Anodisierschicht zeigt im Vergleich den kleinsten Blindwiderstand. Dieser kann durch eine 
Verdünnung der Oxidschicht (Porenwände und Sperrschicht) erklärt werden, die auf die 
aggressiveren Anodisierbedingungen im Vergleich zu der konventionellen Phosphorsäure-
Anodisation zurückzuführen ist. Die Dickenzunahme der Sperrschicht durch die 
Imprägnierung bewirkt eine Kapazitätsabnahme und ist die Ursache für die Zunahme des 
Blindwiderstands. Bei niederen Frequenzen zeigt sich für die nicht imprägnierte Oxidschicht 
der ohmsche Widerstand der Sperrschicht in Überlagerung mit den Eigenschaften der porigen 
Deckschicht. Durch die Imprägnierung steigt der Oxidschichtwiderstand an, wobei 
gleichzeitig die Kapazität der porigen Schicht sinkt, da deren wahre Oberfläche sinkt. Somit 
bleibt im Falle der imprägnierten MPAA-Schicht der Blindwiderstand über den gesamten 
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Messbereich spektrenbestimmend. Eine positive Wirkung der Imprägnierung auf die 
Korrosionsbeständigkeit ist also eindeutig gegeben. 
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Abb. 7-25: EIS-Spektren von AA1050 an Ekorr in 0,1 M NaCl bei 22°C; Amplitude 10 mV; 
CAA: Chromsäure-anodisiert; MPAA: modifiziert Phosphorsäure-anodisiert (mit/ohne 
Imprägnierung). 
 
Abb. 7-26 zeigt die elektrochemischen Impedanzspektren der nicht imprägnierten frischen 
Probe im Vergleich zu einer Probe, die zuvor bereits 3 Tage in 0,5 M NaCl-Lösung 
ausgelagert worden war. Ein starker Abfall des Impedanzwertes (|Z|) bei 10 mHz ist sehr 
deutlich zu beobachten. Er zeigt den Verlust an Korrosionsschutzwirkung der Oxidschicht an 
und unterstreicht somit noch einmal die Bedeutung einer nachfolgenden Imprägnierung. 
Darüber hinaus wird die Impedanz durch die Summe der ohm’schen Widerstände bestimmt, 
die nach Hitzig et al. wiederum durch den Widerstand der Barriereschicht dominiert wird 
[84].  
 
Zur Unterstützung der Ergebnisse der elektrochemischen Messungen wurden erste Kurzzeit-
Korrosionstests durchgeführt. Hierfür wurden MPAA-Proben in verschiedenen Stadien des 
Verfahrens für 8 Tage in einer 3,5% NaCl-Lösung ausgelagert und optisch der 
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Korrosionsangriff beurteilt. Abb. 7-27 zeigt exemplarisch das Erscheinungsbild solcher 
Proben.  
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Abb. 7-26: EIS-Spektren von AA1050 nach modifizierter Phosphorsäure-Anodisation an Ekorr 
in 0,1 M NaCl bei 22°C; Amplitude 10 mV; frisch und nach 3-tägiger Auslagerung in 0,5 M 
NaCl. 
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Abb. 7-27: Korrosionstest an MPAA mit und ohne Imprägnierung durch Auslagerung in 3,5% 
NaCl-Lösung für 8 Tage 
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Die MPAA-Schicht ohne Imprägnierung zeigt starke Gasentwicklung und einen starken 
Angriff in Form von Lochfraß. Dies korreliert damit, dass das freie Korrosionspotential mit 
dem Lochkorrosionspotential zusammen fällt. Die Imprägnierung bewirkt eine starke 
Verminderung der Gasentwicklung und des Angriffes, wobei im besten Fall nur noch 
vereinzelte Angriffsstellen zu beobachten sind. Diese sind vermutlich auf lokale punktförmige 
Defekte in der Schicht zurückzuführen, so dass sie keine Aussage über die Qualität der 
Schicht als solches zulassen. Es bestätigt sich jedoch auch hier wiederum der positive Einfluss 
der Imprägnierung auf die Korrosionsresistenz. Nach einer Optimierung des vorgestellten 
Verfahrens sind für eine abschließende Bewertung allerdings noch industrielle Langzeit-
Korrosionstests durchzuführen. 
 
7.4.2 Adhäsionseigenschaften der neuen Schichtsysteme 
 
Wie bereits in der Einführung zu diesem Kapitel dargestellt wurde, ist neben den 
Korrosionseigenschaften auch das Adhäsionsverhalten von großer Bedeutung für die 
Anwendbarkeit des neuen Schichtsystems. Zu einer ersten Bewertung der 
Adhäsionseigenschaften wurde daher die Festigkeit von Klebverbindungen bei einer Zug-
Scher-Belastung am Fraunhoferinstitut für Angewandte Materialforschung in Bremen 
untersucht. Hierzu wurden je zwei gleiche Proben an den beschichteten Flächen mittels eines 
2-Komponenten-Epoxidklebers (Harz Araldit GY 250, Härter Aradur 250, kalt härtend, Dicke 
der Klebschicht 200 µm) verklebt und 7 Tage bei Raumtemperatur ausgehärtet. Weitere 
Versuche wurden in gleicher Weise mit dem 2-Komponenten-Epoxidkleber Hysol® EA 
9394™ durchgeführt. Mit diesen Proben wurden dann in Zug-Scher-Belastung Spannungs-
Dehnungs-Kurven aufgenommen, wie sie in Abb. 7-28 dargestellt sind. Die Ergebnisse zeigen 
zunächst, dass die imprägnierten MPAA-Schichten in der Klebung vergleichbare Spannungs-
Dehnungs-Kurven aufweisen wie die unverdichteten CAA-Schichten. Die genauere 
Auswertung der maximalen Scheerzugspannung und der maximalen Probenverlängerung am 
Bruch zeigt Abb. 7-29. 
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Abb. 7-28: Ergebnisse von Zug-Scher-Versuchen an imprägnierten MPAA-Schichten im 
Vergleich zu unverdichteten CAA-Schichten [58] 
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Abb. 7-29: Auftragung der maximalen Scheerzugspannung der in Abb. x gezeigten Versuche 
über der maximalen Probenverlängerung am Bruch 
 
Die maximal erreichten Festigkeiten wie auch die erreichte Bruchdehnung liegen somit im 
Schnitt bei den imprägnierten MPAA-Schichten signifikant höher als bei CAA. Diese 
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Ergebnisse legen den Schluss nahe, dass mit den imprägnierten MPAA-Schichten ein 
elastischerer Klebverbund ausgebildet werden kann als mit unverdichteten CAA-Schichten. 
Im Vergleich mit Literaturwerten [85] erreichen allerdings die gemessenen Werte nicht ganz 
das Niveau, wie es für auf Klebverbindungen optimierte Vorbehandlungen von Aluminium 
angegeben wird und als Stand der Technik angenommen werden kann. Hierbei muss 
allerdings berücksichtigt werden, dass die Vergleichbarkeit durch unterschiedliche Klebstoffe 
sehr erschwert ist. Eine erste Auswertung der Bruchbilder lässt darauf schließen, dass die 
Zug-Scher-Proben zu einem größeren Flächenanteil kohäsiv, also im Klebstoff, versagt haben 
(siehe exemplarisch Abb. 7-30). An den Bruchflächen vorgenommene EDX-Analysen zeigen 
dabei einen hohen Kohlenstoffanteil, der aus dem an der Bruchfläche verhafteten 
Klebstoffrest stammen sollte. Die ermittelten Festigkeiten beziehen sich somit zumindest zu 
einem signifikanten Anteil auf den Klebstoff selbst und nicht auf den Verbund zum Substrat. 
Es kann daher bislang lediglich ausgesagt werden, dass die Zug-Scher-Festigkeit der 
imprägnierten MPAA-Schichten offenbar in der Größenordnung über 11 MPa liegt. Nach 
einer Optimierung des neuen Schichtsystems sollten hier weitere Untersuchungen mit 
höherwertigen Klebstoffen durchgeführt werden, bei denen auch ein Einfluss der Alterung der 
Oxidschichten zu berücksichtigen ist. 
 
 
Abb. 7-30: Bruchbild nach Zug-Scher-Versuch an einer MPAA-Schicht: kohäsiver Bruch im 
Kleber 
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7.5 Zusammenfassung zur nanopartikulären Imprägnierung von 
Anodisierschichten auf Aluminiumwerkstoffen 
 
Zielsetzung der in diesem Kapitel beschriebenen Arbeiten ist es, ein neuartiges 
Anodisierverfahren zu entwickeln, welches als Ersatz für das Chromsäureanodisieren dienen 
kann, indem es sowohl zu einer guten Korrosionsresistenz wie auch zu guten 
Adhäsionseigenschaften führt. Es war nahe liegend dabei auf das bereits bewährte PAA-
Verfahren zurückzugreifen und dies so zu verändern, dass eine anschließende Imprägnierung 
zu den gewünschten Eigenschaften führt. Das bedeutete, dass eine mindestens partielle 
Offenporigkeit der Anodisierschicht nach der Imprägnierung vorhanden sein musste, um eine 
große effektive Oberfläche, das Eindringen des Klebstoffes in die Oxidschicht und gute 
mechanische Verankerung zu gewährleisten. 
Hierzu wurde zunächst in Zusammenarbeit mit dem Fraunhoferinstitut für Keramische 
Technologien und Systeme ein modifizierter Phosphorsäure-Anodisierprozess (MPAA) 
entwickelt, der es ermöglicht, mit Anodisierparametern, die in gängigen Anodisieranlagen 
kleiner und mittelständischer Unternehmen wirtschaftlich sinnvoll umsetzbar sind, auf den 
Aluminiumwerkstoffen AA1050, AA5005 und AA6060 offenporige Oxidschichten mit 
Porendurchmessern bis zu 100 nm reproduzierbar zu erzeugen. REM-Untersuchungen an 
Kryobrüchen zeigten dabei, dass der Porendurchmesser für diese Legierungen über die 
gesamte Oxidschichtdicke homogen ist. Auch die höherlegierte, kupferhaltige Legierung 
AA2024 konnte mit diesem Prozess anodisiert werden, jedoch waren die erzielten Ergebnisse 
noch nicht vollständig reproduzierbar. Zudem war hier eine potentiodynamische 
Vorbehandlung in zwei Zyklen erforderlich, um nicht passivierbare Legierungselemente aus 
der Oberfläche zu entfernen. 
Zur Imprägnierung der offenporigen Oxidschichten wurden partikuläre und polymere Sole 
wie auch kommerziell erhältliche Nanopartikel-Dispersionen verwendet. Die Imprägnierung 
erfolgte daraus durch einen Tauchprozess oder durch die Elektrophoretische Abscheidung. 
Am erfolgreichsten verlief bislang die Imprägnierung durch einen Tauchprozess aus 
kommerziellen SiO2-Dispersionen. Auch das Imprägnierverfahren stellt somit eine 
vergleichsweise wirtschaftliche Lösung hinsichtlich der Investitions- und Prozesskosten dar.  
Durch elektrochemische Untersuchungen wie auch einfache Korrosionstest konnte hierzu 
gezeigt werden, dass bereits durch eine partielle Verfüllung der Poren eine deutliche 
Steigerung der Korrosionsschutzwirkung erzielt werden kann. Durch erste Zug-Scher-
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Versuche konnte weiterhin gezeigt werden, dass auch die Adhäsionseigenschaften des neuen 
Schichtsystems mit unverdichteten CAA-Schichten vergleichbar sind und in einem technisch 
anwendbaren Bereich liegen. 
Die Imprägnierung durch Partikel aus partikulären Solen erscheint hingegen nur wenig 
zielführend, da aufgrund des geringen Feststoffgehaltes nur eine geringe Einlagerung auf den 
Porenwänden erfolgte. Dabei brachte auch die Feldunterstützung bei der Elektrophoretischen 
Abscheidung nur sehr geringe Vorteile. Erste Versuche mit polymeren Solen zeigten 
hingegen auch einige Erfolg versprechende Ergebnisse, jedoch konnte dies erst in Ansätzen 
untersucht werden. Insbesondere erscheint die Porenfüllung mit polymeren Solen dichter zu 
sein, so dass weitere Untersuchungen lohnenswert erscheinen. Letztlich wäre hier auch eine 
Kombination aus polymeren Solen und Nanopartikel-Dispersionen denkbar. 
 
 
Literaturangaben 
 1.  K. H. Rendigs, Materials Science Forum, 242 (1997) 11. 
 2.  M. Fröba, W. Scheld, C. Gath, F. Hoffmann, Chemie in unserer Zeit, 38 (2004) 162. 
 3.  T. W. Jelinek, Oberflächenbehandlung von Aluminium, Eugen G. Leuze Verlag, Saalgau, 1997. 
 4.   Aluminum and aluminum alloys, ASM Specialty Handbook, 2. pr. ed., ASM International, Materials 
Park, 1994. 
 5.   Aluminium Taschenbuch 3: Weiterverarbeitung und Anwendung, 16. Auflage ed., Aluminium-Verlag 
Marketing & Kommunikation GmbH, Düsseldorf, 2003. 
 6.  M. Schneider, O. Yezerska, M. M. Lohrengel, 2008. 
 7.  M. M. Lohrengel, Universität Düsseldorf, Habil., 1999. 
 8.  G. Patermarakis, Journal of Solid State Electrochemistry, 10 (2006) 211. 
 9.  I. De Graeve, H. Terryn, G. E. Thompson, Electrochimica Acta, 52 (2006) 1127. 
 10.  G. Patermarakis, K. Masavetas, Journal of Electroanalytical Chemistry, 588 (2006) 179. 
 11.  O. O. Knudsen, B. S. Tanem, A. Bjorgum, J. Mårdalen, M. Hallenstvet, Corrosion Science, 46 (2004) 
2081. 
 12.  S. Ono, C. Wada, H. Asoh, Electrochimica Acta, 50 (2005) 5103. 
 13.  S. J. Garcia-Vergara, P. Skeldon, G. E. Thompson, H. Habazaki, Electrochimica Acta, 52 (2006) 681. 
 14.  G. Patermarakis, J. Chandrinos, K. Masavetas, Journal of Solid State Electrochemistry, 11 (2007) 1191. 
 15.  S. Feliu Jr, M. J. Bartolomé, J. A. González, V. Lopez, S. Feliu, Applied Surface Science, 254 (2008) 
2755. 
 16.  T. Aerts, Th. Dimogerontakis, I. De Graeve, J. Fransaer, H. Terryn, Surface and Coatings Technology, 
201 (2007) 7310. 
 17.  M. M. Lohrengel, Materials Science and Engineering R, 11 (1993) 243. 
 18.  J. W. Diggle, T. C. Downie, C. W. Goulding, Electrochimica Acta, 15 (1970) 1079. 
 19.  J. W. Diggle, T. C. Downie, C. W. Goulding, Chemical Reviews, 69 (1969) 365. 
 20.  F. Keller, M. S. Hunter, D. L. Robinson, J. Electrochem. Soc., 100 (1953) 411. 
Kapitel 7: Nanopartikuläre Imprägnierung von Anodisierschichten auf Aluminiumwerkstoffen 
 
 Seite 187 
 21.  W. Baumann, Zeitschrift für Physik A, 111 (1939) 708. 
 22.  J. P. O'Sullivan, G. C. Wood, Proceedings of the Royal Society of London A, 317 (1970) 511. 
 23.  J. S. Solomon, D. E. Hanlin, Applications of Surface Science, 4 (1980) 307. 
 24.  V. F. Henley, Anodic oxidation of aluminium & its alloys, Pergamon Press Ltd., Oxford, 1981. 
 25.  J.-P. Dasquet, D. Caillard, E. Conforto, J.-P. Bonino, R. Bes, Thin solid films, 371 (2000) 183. 
 26.  N. Fin, H. Dodiuk, A. E. Yaniv, L. Drori, Applied Surface Science, 28 (1987) 11. 
 27.  A. Bjorgum, F. Lapique, J. Walmsley, K. Redford, International Journal of Adhesion and Adhesives, 23 
(2003) 401. 
 28.  M. W. Kendig, R. G. Buchheit, Corr., 59 (2003) 379. 
 29.  R. L. Cook, A. W. Myers, J. E. Elliot, Tri-Service Corrosion Conference 2005, Orlando, FL, November 
14-18, 2005, 2005. 
 30.  G. W. Critchlow, K. A. Yendall, D. Bahran, A. Quinn, F. Andrews, International Journal of Adhesion 
and Adhesives, 26 (2006) 419. 
 31.  R. L. Twite, G. P. Bierwagen, Progress in Organic Coatings, 33 (1998) 91. 
 32.  J. S. SOLOMON, D. E. HANLIN, Applications of Surface Science, 4 (1980) 307. 
 33.  E. Wistuba, Chemie in unserer Zeit, 14 (1980) 124. 
 34.  J.Bischoff, O.D.Hennemann, Werkstoffe und Korrosion, 50 (1999) 12. 
 35.  O. D. Hennemann, H. Schäfer, Fresenius J. Anal. Chem., 325 (1986) 281. 
 36.  J. F. Murphy, Plating, 54 (1967) 1241. 
 37.  R. C. Plumb, J. Electrochem. Soc., 105 (1958) 498. 
 38.  C. J. Amore, J. F. Murphy, Metal Finishing, 63 (1965) 50. 
 39.   2004. 
 40.  G. W. Critchlow, D. M. Brewis, International Journal of Adhesion and Adhesives, 16 (1996) 255. 
 41.  P. G. Sheasby, ATB Metallurgy, 37 (1997) 169. 
 42.  Y. Ishikawa, Y. Matsumoto, Electrochimica Acta, 46 (2001) 2819. 
 43.  I. Perez, E. Robertson, P. Banerjee, L. Henn-Lecordier, S. J. Son, S. B. Lee, G. W. Rubloff, small, 4 
(2008) 1223. 
 44.  G. K. Singh, A. A. Golovin, I. S. Aranson, Phys. Rev. B, 73 (2006) 205422-205422-12. 
 45.  C. Sample, A. A. Golovin, Physical Review E (Statistical, Nonlinear, and Soft Matter Physics), 74 
(2006) 041606. 
 46.  M. Sheintuch, Y. Smagina, Physica D: Nonlinear Phenomena, 226 (2007) 95. 
 47.  C. U. Yu, C. C. Hu, A. Bai, Y. F. Yang, Surface and Coatings Technology, 201 (2007) 7259. 
 48.  S. Ono, M. Saito, H. Asoh, Electrochimica Acta, 51 (2005) 827. 
 49.  Y. Jia, H. Zhou, P. Luo, S. Luo, J. Chen, Y. Kuang, Surface and Coatings Technology, 201 (2006) 513. 
 50.  S. Hirai, K. Shimakage, M. Sekiguchi, K. Wada, A. Nukui, J. Am. Ceram. Soc., 82 (1999) 2011. 
 51.  Y. F. Kuang, J. P. Liu, Z. H. Hou, D. L. He, Journal of Applied Electrochemistry, 31 (2001) 1267. 
 52.  Y. Ishikawa, Y. Matsumoto, Solid State Ionics, 151 (2002) 213. 
 53.  A. P. Li, F. Müller, A. Birner, K. Nielsch, U. Gösele, journal of applied physics, 84 (1998) 6023. 
 54.  M. Schneider, U. Sydow, S. K. Weidmann, W. Fürbeth, in J.Hirsch, B.Skrotzki, G.Gottstein (Eds.), 
Aluminium alloys: their physical and mechanical properties, Vol.2, Wiley-VCH, Weinheim, 2008. 
 55.  A. W. Hassel, M. M. Lohrengel, Electrochimica Acta, 42 (1997) 3327. 
Kapitel 7: Nanopartikuläre Imprägnierung von Anodisierschichten auf Aluminiumwerkstoffen 
 
 Seite 188 
 56.  A. Moehring, M. Pilaski, M. Lohrengel, Ionics, 5 (1999) 23. 
 57.  M. Santamaria, F. Di Quarto, M. Gentile, P. Skeldon, G. E. Thompson, ATB Metallurgy, 45 (2006) 
268. 
 58.  S. K. Weidmann, W. Fürbeth, O. Yezerska, U. Sydow, M. Schneider, in R.Suchentrunk (Ed.), Jahrbuch 
Oberflächentechnik 65, Leuze, Saulgau/Württ., 2009. 
 59.  S. Hirai, K. Shimakage, S. Aizawa, K. Wada, J. Am. Ceram. Soc., 81 (1998) 3087. 
 60.  H. Sato, S. Hirai, K. Shimakage, K. Wada, Journal of the Japan Institute of Metals, 66 (2002) 1362. 
 61.  M. Zemanová, M. Chovancová, Metal Finishing, 103 (2005) 33. 
 62.  M. Zemanová, M. Chovancová, Metal Finishing, 101 (2003) 14. 
 63.  Y. Lin, G. S. Wu, X. Y. Yuan, T. Xie, L. D. Zhang, Journal of Physics: Condensed Matter, 15 (2003) 
2917. 
 64.  Y. C. Wang, I. C. Leu, M. H. Hon, J. Mater. Chem. Y1 - 2001///, 12 (2002) 2439. 
 65.  Y.-C. Wang, I.-C. Li, M.-H. Hon, Electrochem. Solid-State Lett., 5 (2002) C53-C55. 
 66.  S. J. Limmer, T. P. Chou, G. Z. Cao, Journal of Materials Science, 39 (2004) 895. 
 67.  S. J. Limmer, T. P. Chou, G. Z. Cao, Journal of Sol-Gel Science and Technology, 36 (2005) 183. 
 68.  S. J. Limmer, S. Seraji, M. J. Forbess, Y. Wu, T. P. Chou, C. Nguyen, G. Cao, Adv. Mater., 13 (2001) 
1269. 
 69.  S. J. Limmer, S. Seraji, Y. Wu, T. P. Chou, C. Nguyen, G. Cao, Adv. Funct. Mater., 12 (2002) 59. 
 70.  S. J. Limmer, G. Cao, Adv. Mater., 15 (2003) 427. 
 71.  K. Kamada, M. Tokutomi, N. Eanomoto, J. Hojo, J. Mater. Chem., 15 (2005) 3388. 
 72.  K. Kamada, H. Fukuda, K. Maehara, Y. Yoshida, M. Nakai, S. Hasuo, Y. Matsumoto, Electrochem. 
Solid-State Lett., 7 (2004) B25-B28. 
 73.  K. Watanabe, M. Sakairi, H. Takahashi, K. Takahiro, S. Nagata, S. Hirai, J. Electrochem. Soc., 148 
(2001) B473-B481. 
 74.  K. Watanabe, M. Sakairi, H. Takahashi, S. Hirai, S. Yamaguchi, Journal of Electroanalytical 
Chemistry, 473 (1999) 250. 
 75.  L. Besra, M. Liu, Progress in Material Science, 52 (2007) 1. 
 76.  Z. Peng, M. Liu, J. Am. Ceram. Soc., 84 (2001) 283. 
 77.  F. Chen, M. Liu, Journal of the European Ceramic Society, 21 (2001) 127. 
 78.  K. S. Seshadri, R. Kesavamoorthy, M. P. Srinivasan, K. Varatharajan, J. Ahmed, V. Krishnasamy, 
Bulletin of Electrochemistry, 14 (1998) 16. 
 79.  R. Herbig, R. E. Bräunig, G. Tomandl, Colloids and Surfaces A, 222 (2003) 79. 
 80.  M. Kosmulski, E. Matijevic, Langmuir, 8 (1992) 1060. 
 81.  G. Wang, P. Sarkar, P. S. Nicholson, J. Am. Ceram. Soc., 80 (1997) 965. 
 82.   HC Starck, 2007. 
 83.  J. L. Dawson, G. E. Thompson, M. B. H. Ahmadun, in J.R.Scully, D.C.Silverman, M.W.Kendig (Eds.), 
Electrochemical Impedance: Analysis and Interpretation, ASTM, Philadelphia, 1993. 
 84.  J. Hitzig, K. Jüttner, W. J. Lorenz, Paatsch, J. Electrochem. Soc., 133 (1986) 887. 
 85.  E. M. Petrie, Metal Finishing, 105 (2007) 49. 
 
 
Kapitel 8: Selbstheilende anorganische Korrosionsschutzschichten durch nanopartikuläre Systeme 
 
 Seite 189 
8 Selbstheilende anorganische Korrosionsschutzschichten durch 
nanopartikuläre Systeme 
 
Der Korrosionsschutz durch Beschichtungen und Überzüge beruht im Wesentlichen auf einer 
Barrierewirkung gegen korrosive Agenzien. Treten jedoch im Gebrauch Defekte in der 
Schutzschicht auf, so haben Angriffsmittel doch wieder einen ungehinderten Zugang zur 
Metalloberfläche. An diesen Defekten laufen dann schnelle Korrosionsreaktionen ab, die sich 
durch Bildung von galvanischen Elementen auch schnell unter der Schutzschicht ausbreiten 
können [1-6]. Ein verlängerter Korrosionsschutz könnte hingegen durch selbstheilende 
Korrosionsschutzschichten erreicht werden, die in jüngster Zeit intensiv untersucht werden. 
Selbstheilung bedeutet in den Materialwissenschaften generell die aus sich selbst heraus 
ablaufende Wiederherstellung der ursprünglichen Eigenschaften eines durch äußere Einflüsse 
oder interne Spannungen geschädigten Werkstoffes [7, 8]. Dieselbe Definition ist auf 
funktionelle Beschichtungen anwendbar, jedoch kann hier auch eine partielle 
Wiederherstellung der wichtigsten Funktionalität der Materials als Selbstheilung betrachtet 
werden [9]. Somit kann im Fall von Korrosionsschutzschichten der Begriff „Selbstheilung“ in 
verschiedener Weise interpretiert werden. Das klassische Verständnis von Selbstheilung 
basiert auf der vollständigen Regeneration der Schichtfunktionalitäten durch ein echtes 
Ausheilen des Defektes unter Rückgewinnung der ursprünglichen Integrität der Schicht [10]. 
Solche Schichten können auch als selbstreparierende Schutzschichten bezeichnet werden. Die 
Hauptfunktion einer Korrosionsschutzschicht ist jedoch der Schutz eines darunter liegenden 
metallischen Substrates gegen den umgebungsbeeinflussten korrosiven Angriff [11]. Somit ist 
es nicht unbedingt erforderlich, alle Eigenschaften der Schutzschicht gleichermaßen zu 
regenerieren. Die Behinderung der Korrosionsaktivität im Defekt und in dessen Umgebung 
kann somit auch schon als Selbstheilung betrachtet werden, da das Korrosionsschutzsystem 
seine Hauptfunktion, den Korrosionsschutz, nach einer Beschädigung zurückgewinnt. Die 
chemische Nanotechnologie, insbesondere der Einsatz von mesoporösen Nanopartikeln oder 
Nanokapseln, welche mit Korrosionsinhibitoren beladen werden können, bietet hierbei ein 
großes Potenzial zur Erzeugung selbstheilender Korrosionsschutzsysteme im letztgenannten 
Sinne. Daher wurden Arbeiten zur Entwicklung solcher Systeme in jüngster Zeit auch in der 
Arbeitsgruppe Korrosion am Karl-Winnacker-Institut der DECHEMA e.V. aufgenommen, 
wobei wiederum der Fokus auf anorganische Schichtsysteme, insbesondere 
Anodisierschichten gelegt wurde, da europaweit bis dahin keine andere Gruppe in dieser 
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Richtung aktiv war und die Expertise aus den anderen, bereits beschriebenen Arbeiten hier 
sinnvoll einfließen konnte. 
Bevor jedoch die bisher erzielten Ergebnisse dargestellt werden, sollen im Sinne einer 
Literaturauswertung beide Arten von Selbstheilungskonzepten im Folgenden zunächst noch 
näher betrachtet werden. 
 
8.1 Selbst-reparierende Schutzschichten 
 
Eines der bedeutsamen aktuellen Forschungsthemen ist die Entwicklung von an der Natur 
orientierten selbst-reparierenden Werkstoffen. Viele natürliche Materialien sind in der Tat 
selbstheilende Komposite. Die Reparaturstrategien lebender Organismen stehen daher im 
Fokus des Interesses der Werkstoffentwicklung für Leichtbaukonstruktionen mit verlängerter 
Lebensdauer. Diese bionischen Ansätze sollten jedoch nicht versuchen, die tatsächlichen 
biologischen Prozesse naturgetreu nachzubilden, da diese häufig zu komplex sind. Anstelle 
dessen versuchen die Entwickler selbst-heilender Materialien in der Regel, traditionelle 
ingenieurwissenschaftliche Herangehensweisen mit biologischen Selbstheilungsmechanismen 
zu kombinieren. 
Verschiedene selbst-reparierende Polymer-Kompositwerkstoffe wurden in jüngerer Zeit 
berichtet [12]. Ein herausragendes Beispiel sind Arbeiten von Cho et al., in denen 
verschiedene polymere Werkstoffe entwickelt wurden, welche in der Lage sind, Risse 
automatisch auszuheilen [13, 14]. Die polymere Matrix enthielt dabei ein mikroverkapseltes 
Agens, welches durch die Rissbildung freigesetzt wird. Dieses polymerisiert dann durch den 
Kontakt mit einem ebenfalls inkorporierten Katalysator, bindet so die Bruchflächen und 
regeneriert somit die Integrität. Der ursprüngliche Ansatz mit Hohlkugeln wurde später auf 
Hohlfasern ausgedehnt, in die ein flüssiges Harz eingebracht werden konnten, welches unter 
plötzlicher mechanischer Beanspruchung freigesetzt werden kann.  
Ein noch anspruchsvollerer Ansatz wurde kürzlich mit einem selbstheilenden System 
vorgeschlagen, welches in der Lage sein soll, wiederholte Schadensereignisse selbsttätig zu 
reparieren [15]. Das Kompositsubstrat liefert dabei das heilende Agens über ein eingebettetes 
dreidimensionales Netzwerk von Mikrogefäßen zu Rissen in der Polymerbeschichtung hin. 
Risse in der Beschichtung werden dabei nach dem Vorbild eines Körper/Haut-Systems 
wiederholt repariert. Dieser Ansatz kann jedoch nicht auf Korrosionsschutzschichten 
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übertragen werden, da in ein metallisches Substrat kein entsprechendes Gefäßnetzwerk 
integriert werden kann. 
Der Transfer von Ansätzen für selbstheilende Materialien auf Beschichtungen ist sehr 
komplex, da das System zur Selbstheilung in eine dünne Polymerschicht eingebettet werden 
muss. Die Idee einer Schicht, die in der Lage ist, in Defekte zurück zu fließen, wurde bereits 
vor einigen Jahren zum ersten Mal patentiert [16]. Die Erfindung beschreibt Schutzschichten 
mit der Fähigkeit zur in-situ Selbst-Reparatur nach einer Schädigung durch die Umgebung 
oder die Handhabung. Die Reparatur wird dabei durch mikroverkapselte polymerisierbare 
Stoffe erreicht, die wie im oben beschriebenen Fall der polymeren Kompositwerkstoffe in die 
Schichtmatrix eingelagert sind. Wird die Schicht verletzt, setzen die gebrochenen 
Mikrokapseln in der Umgebung des Defektes die filmbildenden Komponenten frei. Die 
Flüssigkeit fließt über die exponierten Bereiche der Metalloberfläche und füllt Defekte oder 
Risse in der Schutzschicht unter Wiederherstellung der Barrierefunktion auf. Eine der ersten 
Arbeiten in diesem Bereich war auf den Einbau von Mikrobläschen gerichtet, die die 
Reparatursubstanz unter mechanischem oder chemischem Einfluss freisetzen können. Die 
Zugabe mikroverkapselter polymerisierbarer Substanzen zu aufgeschmolzenen 
Epoxidschichten wurde als moderner Ansatz für eine schadenstolerantere Schutzschicht 
diskutiert [17]. 
Kumar et al. versuchten verschiedene Arten von Kapseln, die mit Reparaturkomponenten und 
Korrosionsinhibitoren beladen waren, in kommerzielle Lacksysteme einzubringen [18, 19]. 
Die Wirksamkeit selbstheilender Korrosionsschutzschichten mit Harnstoff-Formaldehyd- und 
Gelatine-Mikrokapseln (50-150 µm Durchmesser) mit verschiedenen filmbildenden 
Substanzen wurde untersucht. Hierbei konnte gezeigt werden, dass die Mikrokapseln in 
trockenen Beschichtungen über lange Zeit intakt bleiben und nur unter Beschädigung von 
außen ihren Inhalt in den Defekt hinein freisetzen. In Lackformulierungen konnte eine 
Stabilität der Kapseln über mehr als zwei Wochen nachgewiesen werden, wobei die Zugabe 
kurz vor der Applikation dennoch empfehlenswert erschien. Besonders gute Erfolge konnten 
erzielt werden, indem die Mikrokapseln als dünne Zwischenschicht zwischen zwei Primer-
Lagen aufgesprüht wurden. Die Korrosionsschutzwirkung war in diesem Fall deutlich besser 
als bei einer Dispersion der Kapseln in dem Primersystem. Generell konnte durch den Einbau 
der Mikrokapseln die Unterwanderung kommerzieller Primer auf Stahl signifikant vermindert 
werden. 
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Sauvant-Moynot et al. berichteten über eine selbstheilende Beschichtung in Verbindung mit 
einem kathodischen Schutzsystem [10]. Spezifische Filmbildner, welche auf den pH-Wert 
und das elektrische Feld reagieren, wurden in Beschichtungen für kathodisch geschützte 
Bauteile eingebracht. Getrocknete, wasserlösliche und selbsthärtende Epoxide wurden als 
filmbildende organische Substanzen verwendet. Es konnte eine signifikante Reduktion des 
notwendigen kathodischen Schutzstromes nachgewiesen werden, was auf selbstheilende 
Eigenschaften hinweist. Weiterhin wurden die Barriereeigenschaften gegenüber mit Ritz 
versehenen Referenzsystemen deutlich verbessert. 
Die Idee selbstreparierender Schichten durch Zurückfließen hat bereits eine kommerzielle 
Realisierung gefunden. So wurde von Nissan bereits im Jahr 2005 das „Scratch Guard Coat“-
Lacksystem vorgestellt, welches ein hochelastisches Harz enthält, das in Kratzer fließen und 
diese verschließen kann (http://www.nissan-global.com/EN/NEWS/2005/_STORY/051202-
01-e.html). Das neue Lacksystem ist nach Herstellerangaben über drei Jahre wirksam und 
fünfmal beständiger gegen die Abrasion durch Waschanlagen als ein konventioneller 
Klarlack. 
Die bisher aufgeführten Beispiele basieren alle auf einer Polymerisation von Zusatzstoffen im 
Defekt, die zur Rückgewinnung der Barrierewirkung führt. Die Barriereeigenschaften einer 
beschädigten Schutzschicht können aber auch durch eine einfache Blockierung des Defektes 
durch unlösliche Ablagerungen wieder gewonnen werden. Diese können aus einer Reaktion 
des korrosiven Mediums oder der Korrosionsprodukte mit Komponenten der Schicht 
resultieren. Für diese Art der Selbstheilung lässt sich auch der Begriff „selbst-abdichtend“ 
verwenden. 
Sugama et al. entwickelten eine selbst-abdichtende Polyphenylensulfid-Schicht für 
Wärmetauscherrohre aus unlegiertem Stahl zur Anwendung in geothermischen Kraftwerken 
bei Sole-Temperaturen bis zu 200°C [20]. Reaktive Calciumaluminate wurden dazu als Füller 
in der Beschichtungsmatrix dispergiert. Die Hydratisierung und Kalkabspaltung dieser 
Füllstoffe um einen Defekt herum führte zu einem schnellen Wachstum von Böhmit-
Kristallen im Riss. Diese voluminösen Kristalle (Größe von ca. 4 µm) füllten die Risse und 
dichteten sie innerhalb von 24 Stunden vollständig ab. Dies konnte durch eine Verdoppelung 
des Porenwiderstandes der Beschichtung nachgewiesen werden, der dann während einer 20-
tägigen Auslagerung konstant blieb. 
Ein anderer Ansatz zur Selbst-Abdichtung wurde von Hikasa et al. für keramische 
Kompositschichten verfolgt [21]. Dazu wurden Schichtsilikate durch Spin-Coating 
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aufgetragen, die bei Reaktion mit Wasser im Defekt quellen und somit zu einer Blockierung 
des Defektes führen. 
Auch der Weg der Verkapselung wurde für selbst-abdichtende Polymerbeschichtungen 
vorgeschlagen [10]. Epoxy-Amin-Mikrokapseln (10-240 µm Durchmesser) gefüllt mit 
Magnesiumsulfat wurden durch Grenzflächen-Polymerisation in Mikroemulsionen 
hergestellt. Ein kommerzielles Epoxy-Amin-Lacksystem wurde mit diesen Kapseln gefüllt 
und auf Stahlsubstraten unter Bedingungen des kathodischen Schutzes getestet. 
Magnesiumsulfat bildet bei hohen pH-Werten, wie sie aufgrund der kathodischen 
Korrosionsprozesse in der Umgebung von Defekten der Beschichtung ablaufen [1, 2], 
Magnesiumhydroxid, welches sich im Defekt abscheidet. Eine ausreichende Abdichtung des 
Defektes konnte allerdings auf diesem Wege nicht erzielt werden. 
 
8.2 Selbstheilende Schichten mit aktiv wirkenden Korrosionsschutz-
Zusätzen 
 
Die bisher gezeigten Ansätze beruhen auf der Wiederherstellung der Barrierefunktion einer 
Beschichtung im Bereich des Defektes. Die wesentliche Funktion der 
Korrosionsschutzschicht ist jedoch die Verhinderung der Korrosion des darunter liegenden 
metallischen Substrates. Die Behinderung des Zutritts korrosiver Spezies zur 
Metalloberfläche bedeutet dabei häufig keine nachhaltige Schutzwirkung. Korrosionsprozesse 
können auch unter der ausgeheilten Schicht weiter ablaufen, wenn der Elektrolyt zuvor am 
Defekt mit dem Substrat in Kontakt gekommen war. Daher wurden verschiedene andere 
Strategien vorgeschlagen, mit denen eine aktive Unterdrückung der Korrosionsprozesse im 
Defekt und in dessen Umgebung erzielt werden soll. „Selbstheilend“ meint in diesem Fall die 
Wiederherstellung der Korrosionsschutzfunktion der Beschichtung. Auch die hierzu bislang 
präsentierten Ansätze sollen im Folgenden kurz dargestellt werden. 
Leitfähige Polymere wurden als Schutzschichten für verschiedene Metalle untersucht, die 
wesentlichen Arbeiten sind in Kapitel 9 dieser Schrift zusammenfassend dargestellt. 
Rohwerder et al. konnten dazu zeigen, dass leitfähige Polymere auf kleinere Defekte einen 
passivierenden Effekt ausüben können, jedoch bei größeren Defekten dazu nicht mehr in der 
Lage sind [22, 23]. In letzterem Fall findet dann eine besonders schnelle Delamination der 
Beschichtung statt. Der hauptsächliche Nachteil leitfähiger Polymere liegt aber in ihrer 
begrenzten chemischen und UV-Stabilität. Werden sie jedoch als Partikel oder Cluster in 
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einer isolierenden Matrix eingesetzt, kann ihr Abbau deutlich verlangsamt und somit ein 
langzeitiger Passivierungseffekt erzielt werden. 
Ein anderer Ansatz für Selbstheilung im Sinne eines aktiven Korrosionsschutzes im Defekt 
basiert auf der Verwendung inhibierender Substanzen, die vom Schichtsystem freigesetzt 
werden können und so die Korrosionsaktivität vermindern. Der Korrosionsinhibitor kann 
dabei in verschiedene Teile des Beschichtungssystems (Vorbehandlung, Grundierung oder 
Deckschicht) auf unterschiedliche Art eingebaut werden. Die Komponente, die den 
Korrosionsinhibitor enthält, fungiert hier als Reservoir, aus dem heraus der Inhibitor während 
der Anwendung freigesetzt werden kann. 
Der einfachste Weg, einen Korrosionsinhibitor in eine Beschichtung zu integrieren, ist dessen 
Einarbeitung in die Formulierung des Beschichtungsstoffes. Dieses Verfahren kann allerdings 
einige Probleme aufwerfen, wenn wichtige Faktoren nicht berücksichtigt werden. Zum einen 
sind die inhibierenden Substanzen nur dann wirksam, wenn ihre Löslichkeit im korrosiven 
Medium im richtigen Bereich liegt. Zu geringe Löslichkeit führt zu einem Mangel an aktivem 
Inhibitor im Defekt und somit zu einer schwach ausgeprägten Selbstheilung. Ist die 
Löslichkeit zu hoch, wird das Substrat zwar geschützt, aber die Wirkdauer ist sehr gering, da 
der Inhibitor selbst schnell vollständig ausgelaugt wird. Ein anderer Nachteil, der aufgrund 
einer hohen Löslichkeit entstehen kann, ist der osmotische Druck, der Wasserpermeation 
durch die Beschichtung und somit Blasenbildung und Delamination auslösen kann [24]. Ein 
weiteres Problem kann entstehen, wenn der Inhibitor chemische Wechselwirkungen mit den 
Komponenten der Beschichtungsformulierung eingehen und somit zu einer Schwächung der 
Barrierefunktion führen kann. Des Weiteren können Wechselwirkungen zwischen Inhibitor 
und Schichtkomponenten auch zu einer vollständigen Deaktivierung des Inhibitors führen. 
Daher wird eine direkte Lösung des Inhibitors in der Formulierung organischer 
Beschichtungen in der Praxis vorzugsweise nicht durchgeführt [9]. 
Eine etwas andere Situation besteht im Fall von hybriden Organosiloxan-basierten 
Schichtsystemen. Verschiedene Ansätze zur Entwicklung selbstheilender Hybridschichten mit 
organischen oder anorganischen Inhibitoren wurden in jüngerer Zeit berichtet. Dünne 
Hybridschichten wurden als alternative Vorbehandlung oder Primer für verschiedene 
Substrate vorgeschlagen. Dabei konnte gezeigt werden, dass der Einbau von Inhibitoren die 
Korrosionsschutzeigenschaften deutlich verbessern kann. Verschiedene Arbeiten haben zum 
Beispiel zeigen können, dass der Einbau von Cerverbindungen in Sol-Gel-Schichten den 
Korrosionsschutz von Aluminiumlegierungen, Magnesiumlegierungen, verzinktem Stahl und 
Kapitel 8: Selbstheilende anorganische Korrosionsschutzschichten durch nanopartikuläre Systeme 
 
 Seite 195 
hochlegiertem Stahl verbessern kann [25-30]. Voevodin et al. untersuchten den 
Korrosionsschutz durch Epoxy-ZrO2 Sol-Gel-Schichten mit eingebauten chromatfreien 
Inhibitoren (Ce(NO3)3, NaVO3, Na2MoO4) [30]. Im Unterschied zu Natriumvanadat und 
Natriummolybdat verschlechterte Cernitrat nicht die Barriereeigenschaften der Schicht [27]. 
Eine kritische Konzentration von 0,2 – 0,4 Gew.-% wurde aber auch für die Cerverbindung 
ermittelt, da höhere Konzentrationen zu Defekten im Polymergerüst des Sol-Gel-Filmes 
führen können [31]. Ein verbesserter Korrosionsschutz wurde aber auch durch Zugabe von 
Molybdat-Anionen zum Siloxan-Netzwerk von Epoxy-SiO2-Hybridschichten erzielt, wenn 
Molybdat in gebundener Form als Aminsalz aus einer Reaktion des Amin-Härters mit 
Molybdänsäure vorliegt. Die Bindung an das Amin schützt das Molybdat-Anion dabei vor 
einer Wechselwirkung mit den Komponenten der Beschichtungsmatrix [32].  
Auch organische Inhibitoren können zur Verbesserung des Korrosionsschutzes in Sol-Gel-
Schichten integriert werden [33]. Ein zusätzlicher inhibierender Effekt wurde zum Beispiel 
bei Zugabe von Phenylphosphonsäure zu einer hybriden Sol-Gel-Schicht mit Phenylgruppen 
beobachtet [34]. 
In verschiedenen Fällen konnte die Freisetzung molekularer organischer Verbindungen aus 
der Hybridmatrix durch einen pH-abhängigen Mechanismus beschrieben werden [35]. Die 
Steuerung des Desoprtionsvorganges kann zu einer „intelligenten“ Freisetzung des 
Korrosionsinhibitors genutzt werden, die nur an Stellen lokaler pH-Änderungen aufgrund 
lokaler Korrosionsprozesse abläuft. Ionisierbare Inhibitoren zeigten dabei allerdings einen 
deutlich schwächeren Effekt als nicht ionisierbare, da erstere zu stark an die Sol-Gel-Matrix 
gebunden sind und somit schlechter freigesetzt werden können [16]. Khramov et al. 
untersuchten die Korrosionsschutzwirkung von Hybridschichten mit integriertem 2-
Mercaptobenzothiazol und 2-Mercaptobenzimidazol als Korrosionsinhibitoren [36]. Die so 
genannten SNAP (Self-assembled NAnophase Particles) Sol-Gel-Schichten erwiesen sich als 
für den Einbau organischer Inhibitoren gut geeignet. Van Ooij et al. dotierten 
Organosilanfilme mit Tolyltriazol und Benzotriazol als Inhibitoren. Tolyltriazol verbesserte 
zwar den Korrosionsschutz von der Aluminiumlegierung AA2024-T3, führte aber nicht zu 
einem Selbstheilungseffekt [25]. In einer anderen Arbeit wurde Tetrachloro-p-Benzochinon 
(Chloranil) in eine hybride Organosiloxan/ZrO2-Sol-Gel-Matrix zum Korrosionsschutz 
eingebaut [37]. Ein hoher Chloranil-Gehalt senkte dabei den Organisationsgrad der Sol-Gel-
Matrix und verschlechterte somit den Korrosionsschutz. Geringere Konzentrationen führten 
jedoch zu homogenen Strukturen und einer guten Schutzwirkung. 
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Das Konzept der „Superprimer“ geht auf die Idee zurück, die Funktionen von 
Metallvorbehandlung und Grundierung in einer Formulierung zu vereinen, so dass vor der 
ersten Lackierung keine eigene Vorbehandlungsstufe mehr notwendig ist. Die Zugabe 
organofunktioneller Silane zu konventionellen Lacksystemen führt zu einer guten Adhäsion 
zum Substrat wie auch zur Deckbeschichtung [38]. In der zitierten Arbeit wurde dazu eine 
Kombination aus Epoxy- und Acrylat-basierten Primern aus einer wässrigen Dispersion 
verwendet. Da das Wasser nach der Lackapplikation verdampft, binden die Silane an die 
Metalloberfläche an, während die Acrylat- und Epoxy-Komponenten darüber separate 
Schichten ausbilden. Wird in dieses System Zinkphosphat eingebaut, so kann es bei einer 
Verletzung der Schicht auslaugen und ein Reservoir von Zinkphosphat in der Umgebung der 
Verletzung bilden, während die hydrophobe Epoxidschicht das Acrylat und den Rest des 
beschichteten Metalls schützt. 
Ein neuer Ansatz für den aktiven Korrosionsschutz von Aluminiumlegierungen wurde 
kürzlich von Jakab et al. vorgestellt [39, 40]. Dabei wird ein metallischer Legierungsüberzug 
als multifunktionelle Korrosionsschutzschicht verwendet. Eine neue amorphe Al-Co-Ce-
Legierung wurde dazu hergestellt und als Schicht auf Aluminiumwerkstoffe aufgebracht. 
Solche Schichten können zunächst als Opferanoden eine kathodische Schutzwirkung für das 
Substrat ausüben. Da die Schicht aber auch Cer und Kobalt enthält, ist sie in der Lage 
korrosionsinhibierende Spezies zu erzeugen. Co2+ und Ce3+ werden als Kationen durch die 
anodische Auflösung der Schicht freigesetzt, können in Lösung zur Metalloberfläche 
diffundieren und dort durch unlösliche, hydroxidische Ablagerungen die kathodischen 
Bereiche blockieren. Der pH-Wert, der sich durch die einsetzende Korrosionsreaktion 
verschiebt, triggert somit die Inhibitor-Freisetzung aus dem amorphen metallischen Überzug. 
Der Korrosionsschutz durch metallische Überzüge wurde durch diese Arbeiten somit über die 
traditionellen Funktionen Barriere und kathodischer Schutz hinaus erweitert. Es konnte 
gezeigt werden, dass eine Selbstheilung von Kratzern bis zu einer Breite von etwa 2,5 mm auf 
AA2024-T3 erzielt werden kann [41]. 
Ein interessantes Beispiel für eine Schicht, die aufgrund von Redox-Prozessen Inhibitoren 
freisetzen kann, wurde in [42] beschrieben. Die galvanische Reduktion von polymerisiertem 
2,5-Dimercapto-1,3,4-thiadizol in einer Kohlenstoff-Paste führte zur Freisetzung des 
Monomer-Anions. Dieses wiederum zeigte eine gute Inhibitor-Wirksamkeit für die 
kathodische Sauerstoffreduktion. Diese chemischen Reaktionen bilden also die Basis für ein 
intelligentes selbstheilendes Material, das einen Inhibitor nur dann freisetzt, wenn es mit 
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einem metallischen Substrat elektrolytisch verbunden ist. Ohne einen Defekt in der Schicht 
würde keine Reduktion und somit auch keine Freisetzung erfolgen. 
Eine weitere selbstheilende anorganische Al2O3/Nb-Nanokompositschicht für Eisen und 
Stahl wurde von Yasuda et al. entwickelt [43]. Die Idee, sehr dünne, dichte 
Aluminiumoxidschichten als künstliche Passivschicht auf metallischen Substraten zu 
verwenden, war schon seit Anfang der 90ger Jahre bekannt. Reine Oxidschichten verfügen 
jedoch nicht über selbstheilende Eigenschaften, so dass sich im Defekt rasch Lokalkorrosion 
entwickeln kann. Selbstheilende Eigenschaften wurden hier nun dadurch erreicht, dass eine 
metallische Komponente in die Schicht integriert wurde, deren Oxidation zur Ausheilung von 
Rissen führen kann. Die Zugabe von Niob bewirkte hier zwar die gewünschten 
selbstheilenden Eigenschaften, führte jedoch auch zu einer ungewünschten Erhöhung der 
Porendichte in der Schicht. Daher wurden Gradientenschichten mit zum Substrat hin 
zunehmendem Niob-Gehalt entwickelt. 
Die direkte Zugabe aktiver Korrosionsschutzmittel zur Beschichtungs-Formulierung führte 
somit in einigen Fällen durchaus zu den gewünschten selbstheilenden Eigenschaften, 
insbesondere wenn ein metallischer Überzug als Reservoir für die Inhibitoren verwendet 
wurde. In vielen Fällen führt die Inhibitor-Zugabe jedoch zu einer Schwächung der 
Barriereeigenschaften und damit auch der generellen Korrosionsschutzwirkung. Daher sind 
andere Strategien zum Einbau von Inhibitoren erforderlich, die auf einer Isolierung des 
Inhibitors von den anderen Schichtkomponenten beruhen. Ein neuer Ansatz sind hier Nano- 
oder Mikrocontainer, in denen die Korrosionsinhibitoren verkapselt vorliegen. Ein 
nanoporöses Reservoir zur Speicherung von Inhibitoren an der Phasengrenze 
Metall/Beschichtung wurde von Lamaka et al. vorgeschlagen [44, 45]. Es wurde eine poröse 
TiO2-Schicht auf der Aluminiumlegierung AA2024 entwickelt, die aus TiO2-Nanopartikeln 
aufgebaut ist, die durch Selbstorganisation ein zellulares Netzwerk bilden. Dieses 
Oxidnetzwerk eröffnet gute Möglichkeiten zur Beladung mit aktiven Substanzen. Hierzu 
wurde das Substrat mit dem aufgebrachten nanoporösen Film in eine alkoholische Lösung des 
bekannten Korrosionsinhibitors Benzotriazol getaucht. Nach der Beladung wurde das Substrat 
dann mit einer hybriden Sol-Gel-Schicht beschichtet. Das neue Vorbehandlungsverfahren 
zeigte dabei im Vergleich zur reinen Sol-Gel-Schicht ein verbessertes Korrosionsverhalten 
sowie gute Fähigkeiten zur Selbstheilung [44]. Die nanoporöse Struktur der TiO2-Schicht 
bietet dabei aufgrund der großen Oberfläche sowohl gute Adsorptionsmöglichkeiten für den 
Inhibitor wie auch gute Adhäsionseigenschaften für die nachfolgende Sol-Gel-Schicht. 
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Gleichzeitig können so negative Einflüsse des Inhibitors auf die Stabilität der Sol-Gel-Schicht 
vermieden werden. 
Neue aktive Schutzschichten sollten eine schnelle Freisetzung der aktiven Komponente auf 
Anforderung durch Veränderungen der lokalen Umgebung oder der Schichtintegrität 
erlauben. Neuere Entwicklungen in den Grenz- und Oberflächenwissenschaften ermöglichen 
hierzu neue Konzepte zur Herstellung selbstheilender Schichten durch Integration 
nanoskaliger Container, die mit den aktiven Substanzen beladen werden können. Diese 
Konzepte führen zu völlig neuen Schichtsystemen, bei denen die Nanocontainer gleichmäßig 
in einer passiven Matrix verteilt sind, wobei ihre aktive Funktion zunächst nicht ausgeübt 
wird. Eine zu starke Auslaugung des Inhibitors oder das Auslösen osmotischer Blasenbildung 
durch zu große Löslichkeit des Inhibitors sind dann nicht mehr möglich. Wenn die lokalen 
Umgebungsbedingungen sich verändern oder ein Korrosionsvorgang an einem Schichtdefekt 
einsetzt, „antworten“ die Nanocontainer auf dieses Signal und setzen die immobilisierte 
aktive Komponente frei [46-54]. 
Die Konzepte zur Herstellung von Inhibitor-Nanocontainern können in zwei generelle 
Gruppen unterteilt werden: Verkapselung durch verschiedene Arten von Hüllen und 
Immobilisierung auf der Oberfläche von oder in Kapseln. Ein recht simpler Ansatz zur 
Immobilisierung von Inhibitoren basiert auf der Komplexierung von organischen Molekülen 
durch Cyclodextrine [16, 36]. Cyclodextrine sind als komplexierende Verbindungen bekannt, 
die mit verschiedenen organischen Verbindungen, vor allem Aromaten und Heterozyklen, 
Einschluss-Komplexe bilden können [55]. Verschiedene organische heterozyklische 
Verbindungen, die mit Cyclodextrinen somit gut immobilisierbar sind, sind als Inhibitoren für 
unterschiedliche Metalle bekannt. Khramov et al. wählten hieraus 2-Mercaptobenzothiazol 
(MBT) und 2-Mercaptobenzimidazol (MBI) zum Einbau in eine hybride Sol-Gel-Schicht auf 
AA2024 aus [36]. Der Einbau erfolgte über die Komplexierung mit β-Cyclodextrin. Die so 
dotierten Hybridschichten zeigten eine bessere Schutzwirkung als die undotierten und als 
Schichten, denen der Inhibitor unkomplexiert zugegeben wurde. Allerdings führt die 
Komplexierung lediglich zu einer verlängerten Freisetzung des Inhibitors, während eine 
Ereignis-gesteuerte Abgabe nicht möglich ist [16]. 
Ein anderes Immobilisierungs-Konzept beruht auf oxidischen Nanopartikeln, auf deren 
Oberfläche Korrosionsinhibitoren adsorbiert werden können. Oxidische Nanopartikel sind 
wiederum gängige Zusatzstoffe in Beschichtungs-Formulierungen, um die 
Barriereeigenschaften zu verbessern [56-58]. Der Einbau von Nanopartikeln in hybride Sol-
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Gel-Schichten führt generell zu einer weiteren Verbesserung der Barrierewirkung, 
beispielsweise aufgrund einer Erhöhung der Schichtdicke und geringerer Rissempfindlichkeit 
solcher Kompositschichten [59]. Eine zusätzliche aktive Korrosionsschutzwirkung kann 
damit erzielt werden, wenn die oxidischen Nanopartikel mit einem Inhibitor dotiert werden. 
Eine Immobilisierung von Ce3+-Ionen auf der Oberfläche von ZrO2-Partikeln kann z.B. 
während der Sol-Synthese durch kontrollierte Hydrolyse in einer Cer-haltigen wässrigen 
Lösung erreicht werden [60, 61]. Das erhaltene Sol führt im Gemisch mit einem hybriden Sol 
zu einer hybriden Nanokompositschicht, die oxidische Nanocontainer mit Cer-Ionen enthält. 
Die große Gesamtoberfläche der Nanocontainer aufgrund des kleinen Partikeldurchmessers 
unter 10 nm stellt eine ausreichende Kapazität zur Beladung mit dem Inhibitor dar. Durch die 
langsame Freisetzung des Inhibitors von der Oxidoberfläche konnte ein verbesserter Langzeit-
Korrosionsschutz von AA2024 im Vergleich zur direkten Zugabe des Inhibitors zur Sol-Gel-
Matrix erreicht werden. Weiterhin konnte ein negativer Einfluss der Cer-Ionen auf die 
hydrolytische Stabilität der hybriden Sol-Gel-Schicht vermieden werden [60]. Die 
inhibierenden Ionen können auch auf der Oberfläche kommerzieller Nanopartikel durch 
einfache Adsorption aus der Lösung immobilisiert werden. SiO2- und Ce2O3-basierte 
Nanoteilchen konnte auf diese Weise erzeugt werden und bewirkten einen zusätzlichen 
aktiven Korrosionsschutz in Organosilan-Schichten auf verzinktem Stahl [62]. 
Ein anderer Weg zur Nutzung der Oberfläche von Nanopartikeln als Inhibitor-Träger ist es, 
anorganische Inhibitor-Anionen über einen Ionenaustausch auf der Partikel-Oberfläche zu 
adsorbieren [63]. Durch einen erneuten Ionenaustausch mit Anionen oder Kationen (z.B. 
Chloride, Sulfate, Natriumionen), die in die Beschichtung aus der Umgebung mit 
penetrierendem Wasser einwandern, können die Inhibitor-Ionen dann freigesetzt werden. 
Dieser Mechanismus kann jedoch auch zu einer unerwünschten Abgabe des Inhibitors durch 
die Gegenwart nicht-korrosiver Ionen führen. 
Organische Korrosionsinhibitoren können ebenfalls auf der Oberfläche von Nanopartikeln 
immobilisiert werden. So wurde zum Beispiel die chemische Verankerung eines organischen 
Inhibitors auf Aluminiumoxyhydroxid-Nanopartikeln über Carboxylat-Bindungen in 
Schutzschichten für verschiedene Metalle realisiert [64]. Hydroxidionen aus 
Korrosionsreaktionen steuerten dabei die Freisetzung des Inhibitors bei pH 9. Die Freisetzung 
erfolgte somit nur im Korrosionsfall, so dass ein unerwünschtes Auslaugen während der 
Anwendung vermieden werden konnte. Die große spezifische Oberfläche der Oxyhydroxid-
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Nanoteilchen (min. 100 m2 g-1) erlaubte dabei die Präsenz einer größeren Menge des 
Korrosionsinhibitors im Defektbereich der Beschichtung. 
Eine noch höhere Beladungskapazität kann erreicht werden, indem poröse Füllstoffe mit 
zellularer Hohlstruktur mit Inhibitoren gefüllt werden [65]. Hierzu kann Kieselerde, Zeolith 
oder Kohlenstoff in entsprechender Struktur verwandt werden. Zeolithpartikel sind ein 
besonders günstiger Träger, da die Kationen in ihrer Struktur relativ schwach gebunden sind 
und somit leicht im Kontakt mit der Lösung durch inhibierende Kationen ausgetauscht 
werden können [66, 67]. 
Inhibierende anorganische Kationen können auch als austauschbare Ionen mit kationen-
tauschenden Feststoffen verbunden werden [68, 69]. Der Vorteil dieses Ansatzes liegt darin, 
dass das Kationenaustauscher-Pigment vollständig unlöslich ist und somit osmotische 
Blasenbildung vermieden werden kann [69]. Ca(II)- und Ce(III)-haltige Bentonit-Pigmente 
wurden durch intensiven Ionenaustausch an natürlich vorkommendem Bentonit erzeugt. 
Bentonit besteht aus lagenförmig angeordneten, negativ geladenen Alumosilikat-Schichten, 
deren Ladung durch die dazwischen eingelagerten Kationen ausgeglichen wird. Die 
Wechselwirkung zwischen den Schichten und den Kationen ist dabei rein von 
elektrostatischer Natur, so dass der Kationenaustausch leicht möglich ist. Die Ca(II)- und 
Ce(III)-Bentonit-Pigmente wurden in Polyester-Primer dispergiert und auf vorbehandeltem 
verzinkten Stahl aufgebracht [69]. Sie erwiesen sich als effektive Inhibitoren der korrosiven 
Unterwanderung der Beschichtung an Schnittkanten. Beschichtungen mit Ce4+-modifizierten 
Ionentauscher-Pigmenten zeigten ebenfalls eine viel versprechende inhibierende Wirkung 
durch Cer-Kationen, die auf Aluminiumoberflächen zum aktiven Defekt transportiert wurden. 
Wie schon im Fall der oxidischen Nanopartikel oder der Zeolithe erfolgt jedoch auch bei den 
Ce-dotierten Ionentauschern die Freisetzung der Cer-Kationen unkontrolliert und nicht 
ereignis-gesteuert. 
Eine andere Situation liegt vor, wenn Anionenaustauscher-Pigmente genutzt werden, um 
anionische Inhibitoren zu immobilisieren [70-73]. Die Freisetzung der Inhibitor-Anionen 
kann in diesem Fall durch korrosive Chloridionen ausgelöst werden. Das 
Anionenaustauscher-Pigment kann dabei sowohl die schädlichen Chloride absorbieren wie 
auch die inhibierenden Ionen als Antwort freisetzen. Schon das Abfangen des Chlorids aus 
dem aggressiven Elektrolyten in der Umgebung des Defektes zeigte dabei eine 
Schutzwirkung in Bezug auf Filiform-Korrosion [73]. Wurde zusätzlich ein inhibierend 
wirkendes Ionentauscher-Pigment verwendet, konnte auch ein aktiver Selbstheilungs-Effekt 
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erzielt werden. Auch organische anionische Inhibitoren, wie z.B. Benzotriazolat, Ethylxanthat 
oder Oxalate, konnten hierzu in Ionentauschern immobilisiert werden [74]. 
Eine andere Strategie zum Einbau immobilisierter Inhibitoren beruht auf verschiedenen 
Verkapselungstechniken, bei denen eine schützende Schale um einen Inhibitor-haltigen Kern 
herum aufgebaut wird. Verschiedene Verfahren zur Verkapselung aktiver sowie 
polymerisierbarer Substanzen wurden bereits erwähnt [10, 19]. Yang et al. verkapselten einen 
Triazol-Inhibitor via Plasmapolymerisation mit Schichten aus PP-Perfluorhexan und PP-
Pyrrol [75]. Das plasma-behandelte Triazol wurde als Pigment in einem Wasserbasis-Lack 
eingesetzt. Die Freisetzung des Inhibitors aus den Kapseln war dabei nur durch eine 
mechanische Beschädigung auszulösen, lief dann aber sehr schnell vollständig ab. 
Die Polymerisation in Mikroemulsionen ist ein weiteres gut geeignetes, günstiges Verfahren 
zur Herstellung von Mikrokapseln. Sie ist einfach skalierbar und gut in den 
Produktionsprozess von Beschichtungen zu integrieren. Die Polymerisation in einer Öl-in-
Wasser Mikroemulsion kann eine wässrige Suspension von Mikrokapseln mit Wasser-
unmischbarem organischem Kern liefern. Die Dotierung des Systems mit einem 
Korrosionsinhibitor, der eine geringe Löslichkeit in Wasser aufweist, wird zu dessen 
bevorzugter Anreicherung in der organischen Phase führen. Die Bildung einer Polymerhülle 
um die organischen Mikrotropfen herum führt dann zu Mikrokapseln mit organischem Kern, 
der mit dem Korrosionsinhibitor beladen ist. Als flüssige Substanz für den Kern kann zum 
Beispiel das wasserverdrängend wirkende Diisopropylnaphthalin verwendet werden. Tritt nun 
in der Beschichtung ein Defekt auf, werden die Kapseln zerstört und setzen die 
wasserverdrängende Flüssigkeit frei, die den Defekt bedeckt und den Elektrolyt von diesem 
trennt. Weiterhin transportiert sie den Inhibitor an die aktiven Korrosionsstellen, um dort die 
Oberfläche zu passivieren und den Fortschritt der Korrosion zu unterdrücken [9]. 
Eine sehr interessante Alternative, die die kontrollierte Freisetzung durch eine Stimulation aus 
dem Korrosionsprozess heraus erlaubt, ist die Anwendung der Layer-by-Layer-Technik 
(LbL). Nanocontainer mit regulierter Beladung/Freisetzung des Inhibitors können mit dieser 
Technik mit einer Präzision im Nanomaßstab hergestellt werden [76]. Mit einer schrittweisen 
Abscheidung entgegengesetzt geladener Substanzen (z.B. Polyelektrolyte, Nanopartikel, 
Biomaterialien) aus ihren wässrigen oder nicht-wässrigen Lösungen auf einer Templat-
Oberfläche konnten LbL-Schalen angeordnet und als mögliche Materialien für verschiedene 
Anwendungen untersucht werden [52]. Hierbei konnte gezeigt werden, dass mit LbL-Filmen 
aus einer oder mehreren Polyelektrolyt-Monolagen die Permeabilität der Schale für Ionen und 
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kleine organische Moleküle gesteuert werden kann. Die Speicherung von 
Korrosionsinhibitoren in den Polyelektrolyt-Multischichten hat zwei Vorteile: sie isolieren 
den Inhibitor, so dass die Schichtintegrität von diesem nicht beeinflusst werden kann, und sie 
erlauben eine intelligente Freisetzung des Inhibitors durch Veränderung der Permeabilität 
aufgrund von lokalen pH- oder Feuchteänderungen. Die Änderung des pH-Wertes ist dabei 
das bevorzugte Signal für die Freisetzung des Inhibitors, da Korrosionsaktivität zu lokalen 
pH-Änderungen in anodischen und kathodischen Bereichen führt. Auf diese Weise kann eine 
intelligente Schicht mit Polyelektrolyt-Containern den Beginn der Korrosion erfassen und den 
Selbstheilungs-Vorgang im Defekt auslösen [46-50, 52]. 
Die Möglichkeit, auf diese Weise selbstheilende Korrosionsschutzschichten zu erzeugen, 
wurde kürzlich von Zheludkevich et al. demonstriert [51, 52]. Sie verwendeten hierzu SiO2-
Nanopartikel als Templat und Benzotriazol als organischen Korrosionsinhibitor. Die LbL-
Abscheidung wurde mit großen Polyelektrolyt-Molekülen und den kleinen Benzotriazol-
Molekülen durchgeführt. Da die SiO2-Partikel anfänglich eine negative Oberflächenladung 
tragen, wurde die Abscheidung mit positivem Polyethylenimin (PEI) begonnen. Es folgte die 
Abscheidung von negativem Polystyrensulfonat (PSS) sowie drittens einer 
Benzotriazolschicht. Schritt 2 und 3 wurden einmal wiederholt, um eine höhere Beladung in 
der endgültigen LbL-Schale zu erzeugen, wobei die doppelte Abscheidung als Optimum 
ermittelt wurde [52]. Eine PSS/Benzotriazol-Schicht war für den Selbstheilungseffekt nicht 
ausreichend, während drei oder mehr Lagen zu einer starken Aggregation der Nanocontainer 
führten. Der Benzotriazolgehalt der Nanocontainer betrug dann 95 mg je 1g SiO2-Partikel. 
LbL-Nanocontainer können eine unkontrollierte Freisetzung des Inhibitors zwar nicht ganz 
verhindern, jedoch konnte gezeigt werden, dass nach 60 Tagen Alterung noch 80% des 
Inhibitors vorhanden waren [48]. Das Sol von mit Benzotriazol beladenen Nanocontainern 
wurde mit einer hybriden Sol-Gel-Formulierung gemischt und auf die Aluminiumlegierung 
AA2024 aufgebracht [51, 52]. Es konnte gezeigt werden, dass die derart beschichteten Proben 
eine höhere Korrosionsresistenz aufwiesen als undotierte Sol-Gel-Schichten oder solche, 
denen Benzotriazol direkt zugesetzt worden war [51]. Im Defekt konnte mittels SVET erst 
nach längerer Korrosionsbelastung eine rein kathodische Korrosionsaktivität nachgewiesen 
werden. Ein Selbstheilungseffekt liegt also offenbar vor, wobei die Freisetzung von 
Benzotriazol auf eine Erhöhung der Permeabilität der LbL-Schale aufgrund der durch die 
Korrosion initiierten pH-Wertänderung zurückzuführen ist. 
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Mit LbL-Nanocontainern konnten also viel versprechende Ergebnisse im Hinblick auf 
intelligente selbstheilende Schutzschichten erzielt werden. Nanocontainer mit SiO2-Kern 
bieten dabei jedoch nur eine sehr beschränkte Kapazität für die Beladung mit dem Inhibitor. 
Poröse Kerne könnten hier eine Verbesserung erlauben. Ein viel versprechender Ansatz 
hierzu ist die Verwendung industriell abgebauter Nanoröhrchen des Schichtsilikats Halloysit. 
Diese wurden als besonders preisgünstige Nanocontainer ($ 4 pro kg bei Gewinnung von 
50.000 Tonnen pro Jahr) für die Verkapselung biologisch aktiver Moleküle bzw. als 
enzymatische Nano-Reaktoren vorgeschlagen [77]. Eine starke Oberflächenladung auf den 
Halloysit-Röhrchen wurde genutzt, um LbL-Multischichten zu erzeugen [54, 78, 79]. Die 
Größe der natürlichen Halloysit-Partikel variiert zwischen 1 – 15 µm Länge und 10 – 150 nm 
Innendurchmesser. Das Zetapotential ist bei pH 6-7 negativ und ähnelt dem von SiO2 mit 
geringem Beitrag der inneren Al2O3-Oberfläche. Bei pH 8,5 weist der Innenraum der 
Röhrchen jedoch eine positive Ladung auf, die die Beladung mit negativen Makromolekülen 
begünstigt und deren Adsorption auf der negativ geladenen äußeren Oberfläche verhindert. 
Halloysit-Nanoröhrchen sind auf diese Weise geeignet, eine Anzahl von aktiven Agenzien 
einzuschließen, die dort gehalten und kontrolliert wieder abgegeben werden können [80]. 
Die Anwendung der preisgünstigen Halloysit-Nanoröhrchen für den aktiven Korrosionsschutz 
in Beschichtungen wurde kürzlich demonstriert [48, 54]. Die Nanoröhrchen wurden mit 2-
Mercaptobenzothiazol beladen, welches teilweise wasserlöslich und gut in Ethanol und 
Aceton löslich ist, und dann in eine hybride Sol-Gel-Schicht integriert. Um unerwünschte 
Freisetzung des Inhibitors zu vermeiden, wurde die äußere Oberfläche der Nanoröhrchen 
durch Abscheidung verschiedener Polyelektrolyt-Schichten modifiziert. Dies führt auch 
wiederum zu einer pH-kontrollierten Freisetzung des Inhibitors im Korrosionsfall [48], wobei 
diese nur über die durch die Polyelektrolyte blockierten Enden mit einem Durchmesser von 
20 – 50 nm erfolgen kann. Erste Langzeit-Korrosionstests zeigten mit diesem System ein 
deutlich verbessertes Korrosionsverhalten. 
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8.3 Selbstheilende anorganische Schutzschichten für 
Magnesiumwerkstoffe 
 
8.3.1 Zielsetzung und Experimentelles 
 
Auf der Basis der dargestellten aus der Literatur bekannten Ansätze zur Erzeugung 
selbstheilender Korrosionsschutzschichten sollen in einem laufenden Verbundvorhaben mit 
der Universität Paderborn (Prof. Grundmeier) Anodisierschichten für Magnesiumwerkstoffe 
mit selbstheilenden Eigenschaften entwickelt werden. Bezüglich der bislang gängigen 
Korrosionsschutzverfahren für Magnesiumwerkstoffe, insbesondere der konventionellen 
Anodisierverfahren, sei auf Kapitel 5.1 verwiesen. Bei den hier vorgestellten Arbeiten sollen 
für den Anodisiervorgang möglichst geringe Spannungen verwendet werden, um ein 
wirtschaftliches Verfahren zu erzielen. Da aus der reduzierten Spannung unter Umständen ein 
geringeres Schichtwachstum resultiert, soll untersucht werden, inwieweit eine 
Ultraschallbehandlung das Wachstum der Anodisierschicht fördern kann, wie dies von Guo et 
al. berichtet wurde [81, 82]. 
Die selbstheilenden Eigenschaften der Anodisierschichten sollen bei diesem Ansatz durch den 
Einbau mesoporöser Nanopartikel erzielt werden, die mit korrosionsinhibierenden Substanzen 
beladen werden sollen. Aufgrund der umgebenden oxidischen Matrix sollte eine 
unkontrollierte Freisetzung der Substanzen aus den Partikeln im Unterschied zum Einbau in 
organische Beschichtungssysteme hier verhindert werden können. Daher sollte auf eine 
weitere Umhüllung der mesoporösen Partikel, wie sie z.B. durch Polyelektrolytschichten 
möglich wäre, verzichtet werden können. Die inhibierenden Substanzen sollten somit erst 
durch eine mechanische Schädigung der Anodisierschicht freigesetzt werden und dann im 
Defekt ihre inhibierende Wirkung entfalten können. Zum Einbau in die Partikel kommen dazu 
einerseits langkettige Carbon-, Phosphon- oder Sulfonsäuren in Frage, die in der Lage sind, 
durch Selbstorganisation auf der Metall-/Oxidoberfläche hydrophobe Monoschichten 
auszubilden und so das Eindringen korrosionsfördernder Ionen zu verhindern. Andererseits 
sollen auch anorganische Verbindungen mit bekannter Inhibitionswirkung, wie z.B. 
Seltenerdverbindungen oder Molybdate, in das Schichtsystem integriert werden [83].  
 
Alle beschriebenen Arbeiten wurden an mit Glasperlen gestrahlten Blechen der 
Magnesiumknetlegierung AZ31 (Magnesium Flachprodukte GmbH) mit einer Dicke von ca. 
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2 mm durchgeführt. Vor der Anodisation wurden die Proben mit SiC-Papier bis zur Körnung 
1200 geschliffen und in Wasser und Aceton unter Ultraschall gereinigt bzw. entfettet. Eine 
abschließende Reinigung wurde nach stets 15 Minuten durch kurzes Beizen für 30 Sekunden 
in einer wässrigen Lösung von 300 g l-1 Al(NO3)3*9H2O, 50 g l-1 Zitronensäure und 100 ml l-1 
Glykolsäure (70%) durchgeführt, wie es von Bender et al. für AZ31 empfohlen wurde [84]. 
Die Kanten der gebeizten Proben wurden mit Teflonband umwickelt, bevor die Proben 
isoliert zwischen zwei Platten eines hochlegierten Stahles eingespannt wurden. Durch eine 
kreisrunde Aussparung von 2,0 cm2 in einer der beiden Platten war der Anodisierbereich 
genau definiert. Das Eintauchen in die Anodisierlösung erfolgte ebenfalls stets 15 Minuten 
nach dem Beizen und die Anodisierung wurde 1 min nach dem Eintauchen begonnen. 
Die Anodisierversuche wurden zumeist in einer 2-Elektroden-Anordnung unter Anwendung 
eines Potentiostaten PST050 von Radiometer Analytical durchgeführt. Die gereinigte AZ31-
Probe wurde als Anode geschaltet, während eine Platinelektrode mit einer Oberfläche von 8 
cm2 als Kathode fungierte. Der Elektrodenabstand betrug 3 cm, das Elektrolytvolumen 200 
cm3.  
Selbstorganisierende Monoschichten von Carbon- oder Phosphonsäuren wurden durch 
Selbstorganisation aus der Lösung unter milden Bedingungen auf AZ31-Oberflächen erzeugt. 
Die Substrate wurden dazu mit SiC-Papier bis zur Körnung 1000 geschliffen, im 
Ultraschallbad in abs. Ethanol für 10 Minuten gereinigt und für 30 s in einer Nitallösung (8% 
HNO3 in Ethanol) gebeizt. Die vorbereiteten Proben wurden für 17 Stunden in eine 1mM 
ethanolische Lösung der Carbon- oder Phosphonsäure getaucht. Nach Abspülen mit Ethanol 
wurden die Proben im Stickstoffstrom getrocknet.  
Messungen mit PM-IRRAS wurden an der Universität Paderborn mit Hilfe eines FTIR-
Spektrometers vom Typ Bruker Vertex 70 bei einer Auflösung von 4 cm-1 und einem 
Reflexionswinkel von 80° relativ zur Oberflächennormalen, also unter streifendem Einfall 
durchgeführt. Alle gezeigten Spektren wurden durch Aufnahme von 1024 Einzelscans 
aufsummiert. Schichtdicken wurden durch Wirbelstrommessungen mit einem Fischer 
DUALSCOPE MP40, ausgestattet mit einer ED10-Sonde, bestimmt. Um Mittelwerte zu 
erhalten, wurden dabei je 45 Messungen an verschiedenen Stellen der Probenoberfläche 
durchgeführt. REM-Untersuchungen wurden mit einem Philips XL 40  oder einem NEON 40 
FE-SEM (Carl Zeiss SMT AG) durchgeführt.  
Zur Aufnahme von Stromdichte-Potential-Kurven wurden die AZ31-Proben wie beschrieben 
geschliffen und entfettet und dann für 10 Sekunden in einer 2%igen Nitallösung gebeizt. Die 
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Aufnahme der i-U-Kurven erfolgte dann mit einem Potentiostaten PGP 201 von Radiometer 
in einer Avesta-Zelle unter Rührung durch einen Magnetrührer. Elektrochemische 
Impedanzspektroskopie und ebenfalls die Aufnahme von Stromdichte-Potential-Kurven 
erfolgten mittels des Impedanzmessplatzes IM6 von Zahner in 5mM NaCl-Lösung bei 
Raumtemperatur. Für alle elektrochemischen Messungen wurde eine 3-Elektrodenanordnung 
mit der AZ31-Probe als Arbeitselektrode bei einer freien Oberfläche von 2,5 cm2, einer 
Platingegenelektrode und einer Standard-Kalomelreferenzelektrode (SCE) verwendet. Es 
wurde zunächst für 1 Stunde das Ruhepotential verfolgt, bevor dann die Polarisation zunächst 
in kathodischer, dann in anodischer Richtung mit je 0,5 mV s-1 erfolgte.  
Die Untersuchungen mittels der elektrochemischen Impedanzspektroskopie (EIS) wurden an 
einem Potentiostaten Gamry Reference 600 durchgeführt. Die Amplitude betrug 10 mV um 
das freie Korrosionspotential und der Frequenzbereich 10-2 bis 105 Hz. Als Elektrolyt wurde 
eine Borat-Pufferlösung mit pH 8,2 – 8,4 verwendet.  
 
8.3.2 Bewertung und Auswahl korrosionsinhibierender Substanzen 
 
Als Moleküle zur Ausbildung hydrophober organischer Monoschichten sind verschiedene 
Carbon- und Phosphonsäuren in Betracht gezogen worden. Zur ersten Bewertung der 
Einsetzbarkeit wurden mit diesen erste orientierende Versuche durchgeführt, wie im 
Folgenden am Beispiel der Octadecylphosphonsäure (ODPS) gezeigt wird. Eine Probe von 
AZ31 wurde wie beschrieben vorbereitet und in eine Lösung von ODPS getaucht. Die daraus 
resultierende Schicht wurde mittels PM-IRRAS untersucht. Abb. x zeigt deutlich, dass ODPS 
als selbstorganisierende Monoschicht auf der AZ31-Oberfläche immobilisiert werden konnte. 
Ein Vergleich der typischen Wellenzahlbereiche der CH2- und CH3-Streckschwingungen 
zeigt, dass das Peakverhältnis A(CH3)/A(CH2) im adsorbierten Zustand im Vergleich zum 
Bulkspektrum von ODPS [85] deutlich erhöht ist. Dies ist ein klarer Hinweis darauf, dass 
ODPS nicht nur eine Monoschicht ausbildet, sondern auch eine Selbstorganisation stattfindet, 
die zu einer aufrechten Orientierung der Kohlenwasserstoffketten der ODPS führt. Der 
mittlere Neigungswinkel kann nach [86] aus dem Peakverhältnis berechnet werden und ergibt 
sich hier für ODPS auf AZ31 zu 31°. 
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Abb. 8-1: PM-IRRAS-Untersuchungen an Octadecylphosphonsäure adsorbiert auf AZ31. 
 
Die in Abb. 8-1 gezeigten Spektren weisen keine Peaks für freie Säuregruppen (P-OH) 
zwischen 900 und 980 cm-1 auf. Diese Tatsache führt, zusammen mit den gemessenen 
Streckschwingungen für PO32- (Tabelle x), zu der Annahme, dass die Phosphonsäuregruppe 
deprotoniert vorliegt und die Bindung auf AZ31 überwiegend durch Kondensation der 
Phosphonatgruppe auf der Oxidoberfläche bestimmt wird. 
 
Tabelle 8-1: Zuordnung von FTIR-Peaks der Spektren aus Abb. 8-1. 
Wellenzahl [cm-1] Schwingungsmodus Wellenzahl [cm-1] Schwingungsmodus 
3700 - 3000 ν(OH) 2852 νs(CH2) 
2958 νas(CH3) 1467 δas(CH2) 
2925 νas(CH2) 1105 νas(PO32-) 
2871 νs(CH3) 1020 νs(PO32-) 
 
Die Ausbildung und Stabilität selbstorganisierender Monolagen organischer Moleküle ist 
allgemein stark von der Kettenlänge abhängig. In der vorliegenden Anwendung wird die 
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Kettenlänge darüber hinaus auch Einfluss darauf nehmen, wie effizient ein Molekül in poröse 
Trägerpartikel eingelagert werden kann und wie gut es durch selbige wieder freigesetzt wird. 
Um den Einfluss der Kettenlänge auf den Ordnungsgrad der Monolagen zu bestimmen, 
wurden AZ31-Proben für jeweils 17 h in 1 mM Lösungen verschiedener Carbon- und 
Phosphonsäuren unterschiedlicher Kettenlänge (n = 2-17) getaucht. Die resultierenden SAM-
Schichten wurden dann im Vergleich zu einer nur gebeizten Referenzprobe mittels PM-
IRRAS untersucht. Die resultierenden Spektren zeigt Abb. 8-2 für den Fall der Carbonsäuren. 
Im Bereich zwischen 1750 und 1300 cm-1 treten die charakteristischen Signale für δ(OH), 
νas(CO32-) und νs(CO32-) auf [87]. Die mit zunehmender Kettenlänge immer deutlicher 
hervortretenden Peaks bei etwa 2850 cm-1 und 2925 cm-1, welche nicht im Spektrum der 
unbeschichteten Probe zu sehen sind, weisen auf die Adsorption der Säuren an der Oberfläche 
des AZ31 hin. Es handelt sich hier um die Signale für die symmetrische und asymmetrische 
Streckschwingung der Methylengruppen. In geringerer Intensität sind außerdem die Signale 
für die symmetrische und asymmetrische Streckschwingung der Methylgruppen zu 
identifizieren. Ähnliche Ergebnisse konnten auch mit Phosphonsäuren unterschiedlicher 
Kettenlänge erzielt werden. 
    
Abb. 8-2:  PM-IRRAS-Spektren carbonsäurebeschichteter AZ31-Proben im Vergleich zu einer 
nur gebeizten Probe. 
 
Die gewonnenen Daten zeigen, dass die Positionen der Streckschwingungen der 
Methylgruppen für alle SAM-Schichten nahezu identisch sind. Die Banden der 
Streckschwingung der Methylengruppen verlagern sich hingegen gewöhnlicherweise mit 
zunehmendem Ordnungsgrad der Alkylketten zu niedrigeren Frequenzen [88-91]. Abb. 8-3 
zeigt hierzu die Auftragungen der ermittelten Positionen der symmetrischen und 
asymmetrischen Streckschwingung von Methylen als Funktion der jeweiligen 
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Alkylkettenlänge der Carbon- oder Phosphonsäuren. Es ist eine deutliche Verschiebung der 
Methylen-Streckschwingungen zu niedrigeren Frequenzen zu beobachten, die auf eine 
erhöhte Ordnung der Alkylketten hinweist. 
 
    
Abb. 8-3: Frequenzen der symmetrischen (Quadrate) und asymmetrischen (Kreise) CH2-
Streckschwingungen aus PM-IRRAS-Messungen an einer Serie von Alkylcarbon- (links) und 
Alkylphosphonsäuren (rechts) unterschiedlicher Kettenlängen auf vorbehandeltem AZ31. 
 
Einen weiteren Hinweis auf eine höhere Ordnung der SAM-Schichten mit zunehmender 
Alkylkettenlänge liefert der Kontaktwinkel der belegten Oberflächen. Je stärker die 
Hydrophobierung der Oberfläche, also je höher der Kontaktwinkel, desto größer ist der 
Ordnungsgrad in der SAM-Schicht. Hierzu wurde AZ31 mit Monolagen von Carbon- und 
Phosphonsäuren verschiedener Kettenlänge belegt. Die daran ermittelten Kontaktwinkel sind 
in Abb. 8-4 als Funktion der Kettenlänge aufgetragen. Die Hydrophobierung durch die SAM-
Schicht wird mit zunehmender Kettenlänge der Moleküle ausgeprägter. An der ebenfalls 
dargestellten zeitlichen Verfolgung der Kontaktwinkel bis zu 60 min ist weiterhin zu 
beobachten, dass die kurzkettigen Säuren schnell durch Wasser von der Substratoberfläche 
verdrängt werden. Mit zunehmender Kettenlänge steigt hingegen auch die Stabilität der 
Monolagen signifikant an. Der höhere Ordnungsgrad der Schicht bringt also auch eine höhere 
Stabilität gegenüber Wasser mit sich. Im Vergleich der beiden Säuren zueinander ist 
festzustellen, dass die Phosphonsäuren eine stärkere Hydrophobierung der AZ31-Oberfläche 
bewirken. 
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Abb. 8-4: Kontaktwinkel von Wasser auf adsorbierten Alkylcarbon- (links) und Alkyl-
phosphonsäuren unterschiedlicher Kettenlängen auf AZ31. 
 
Erste Untersuchungen zur Korrosionsschutzwirkung der SAM-Schichten wurden mittels 
Elektrochemischer Impedanzspektroskopie durchgeführt. Abb. 8-5 zeigt hierzu exemplarisch 
den Vergleich zwischen einer mit Octadecylphosphonsäure beschichteten AZ31-Oberfläche 
und einer unbeschichteten Referenzprobe. Die elektrochemischen Impedanzmessungen 
wurden in Boratpufferlösung durchgeführt. Der erste Messdurchlauf erfolgte jeweils direkt 
nach dem Eintauchen, der zweite mit „Run14“ bezeichnete Durchlauf nach 1 Stunde.  
 
 
Abb. 8-5: EIS-Untersuchungen einer ODPS-belegten (blau) und einer unbeschichteten 
(schwarz) AZ31-Oberfläche. 
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Im niederfrequenten Bereich, der die Summe der Widerstände des Elektrolyten und der 
Probenoberfläche widerspiegelt, zeigt sich zwischen den beiden Proben ein signifikanter 
Unterschied. Bei gleichem Elektrolytwiderstand ist dieser auf eine unterschiedliche 
Korrosionsresistenz der beiden Oberflächen zurückzuführen. Der anfängliche Betrag der 
Impedanz ist bei der belegten Probe etwa doppelt so hoch wie bei der unbelegten. Weiterhin 
sinkt er an der unbeschichteten Probe innerhalb einer Stunde Auslagerung leicht ab, während 
an der beschichteten Oberfläche ein weiterer Anstieg der Impedanz zu beobachten ist. Ob 
dieser das Ergebnis einer Erhöhung des Ordnungsgrades im Sinne einer weiteren Orientierung 
der Moleküle auf der Oberfläche ist oder aus einer Passivierung resultiert, sollte Gegenstand 
weiterer Untersuchungen sein. In jedem Fall ist festzustellen, dass die beschichtete AZ31-
Oberfläche eine höhere Korrosionsresistenz aufweist als die unbeschichtete. 
 
 
Abb. 8-6: Freies Korrosionspotential von AZ31 in 0,1 M NaCl mit und ohne Zugabe 
verschiedener Lanthanidsalze. 
 
Die andere Klasse betrachteter Korrosionsinhibitoren sind die Lanthanidsalze. Verschiedene 
Lanthanide wurden daher im Hinblick auf ihre korrosionsinhibierende Wirkung verglichen. 
Hierzu wurde das Korrosionsverhalten von AZ31 in einer 0,1 M NaCl-Lösung mit und ohne 
Zugabe definierter Mengen verschiedener Lanthanidsalze untersucht. Abb. 8-6 zeigt zunächst 
den Einfluss der verschiedenen Lanthanidsalze auf das freie Korrosionspotential. Alle 
untersuchten Lanthanidsalze führen zu einer signifikanten anodischen Verschiebung des 
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Ruhepotentials, die als Hinweis auf einen inhibierenden Effekt gewertet werden kann. Bei 
einer Lanthanidsalzkonzentration von 1 mM beträgt die anodische Verschiebung etwa 40-50 
mV, bei der doppelten Konzentration etwa 70-80 mV. Zwischen den verschiedenen 
Lanthaniden sind hingegen keine Unterschiede festzustellen. Weiterhin ist eine stärkere 
Fluktuation des Ruhepotentials zu beobachten, die auf kontinuierliche Abscheidungs- und 
Auflösungsprozesse von Lanthanidhydroxiden auf der Substratoberfläche hinweisen könnten. 
Um den Einfluss der Lanthanidsalze auf das Korrosionsverhalten von AZ31 weiter zu 
untersuchen, wurden potentiodynamische Stromdichte-Potential-Kurven aufgenommen. Die 
in 0,1 M NaCl-Lösung mit und ohne Lanthanidsalzen gemessenen i-U-Kurven sind in Abb. 
8-7 dargestellt.  
 
 
Abb. 8-7: Stromdichte-Potential-Kurven von AZ31 in 0,1 M NaCl mit und ohne Zugabe 
verschiedener Lanthanidsalze. 
 
Im kathodischen Bereich kann kein Einfluss der Lanthanide festgestellt werden. Im 
anodischen Bereich ist hingegen zu beobachten, dass alle untersuchten Lanthanidsalze nicht 
nur das freie Korrosionspotential sondern auch das Durchbruchspotential in anodischer 
Richtung verschieben. Dies ist ein klarer Hinweis auf eine anodische Inhibitionswirkung 
durch Passivierung des Substrates. Dieser Effekt ist für Terbiumnitrat am ausgeprägtesten. 
Hier wird eine Ausweitung des Passivbereiches um 0,53 V beobachtet, während die 
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Verschiebung des Durchbruchspotentials für Lanthannitrat 0,36 V und für Cerchlorid 0,17 V 
beträgt. Bei der Interpretation dieser Ergebnisse ist allerdings zu beachten, dass Lanthan und 
Terbium in Form ihrer Nitrate eingesetzt wurden. Nitrate sind jedoch dafür bekannt, selbst 
eine korrosionsinhibierende Wirkung entfalten zu können [92]. Daher besteht die 
Möglichkeit, dass der dem Lanthan und Terbium zugeschriebene Effekt durch das Nitrat 
mitbestimmt wurde. Dies soll durch weitere Testreihen mit identischen Gegenionen noch 
weiter untersucht werden. 
Bei der Interpretation ist ist allerdings zu beachten, dass die passivierende Wirkung der 
Lanthanidsalze offenbar erst nach einer vorhergehenden kathodischen Polarisation zum 
Tragen kommt, wie der Vergleich in Abb. 8-8 zeigt. Hier wurden Messungen in 2 mM 
Terbiumnitrat mit und ohne Vorpolarisation durchgeführt. Eine Erweiterung des 
Passivbereiches ist nur dann zu beobachten, wenn die Probe zuvor kathodisch belastet worden 
ist. Vermutlich führt die während der kathodischen Polarisation durch Wasserstoffreduktion 
einsetzende pH-Verschiebung zur Abscheidung schwerlöslicher Lanthanidhydroxide, die sich 
später in einer Passivierung äußert. Die unterschiedliche Wirksamkeit der verschiedenen 
Lanthanide kann dann aus einer unterschiedlichen Löslichkeit der jeweiligen Hydroxide oder 
aus einer verschieden starken Anbindung an die Magnesiumoberfläche resultieren. Insgesamt 
sind hier allerdings noch weitere Untersuchungen erforderlich. 
 
 
Abb. 8-8: Stromdichte-Potential-Kurven von AZ31 in 0,1 M NaCl mit und ohne Zugabe von  
2 mmol l-1 Tb(NO3)3·H2O sowie mit und ohne kathodischer Vorpolarisation. 
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8.3.3 Entwicklung des Anodisierverfahrens an AZ31 
 
Ziel der Entwicklung des Anodisierverfahrens ist es zunächst, dieses bei, im Vergleich zu 
etablierten Anodisierverfahren, möglichst niedrigen Spannungen durchzuführen. Im zweiten 
Schritt soll darüber hinaus mit den gewählten Parametern auch ein Einbau der mit Inhibitoren 
beladenen Mikro-/Nanokapseln möglich sein. Zunächst wurden bislang der Einfluss von 
Spannung und Temperatur sowie die Auswirkungen der Einwirkung von Ultraschall auf das 
Anodisierergebnis untersucht. 
Um die Zahl der Einflussfaktoren zunächst gering zu halten, wurde als Anodisierelektrolyt 
eine 2,8-molare Kaliumhydroxidlösung ohne weitere Zusätze eingesetzt. Die Eignung einer 
3M KOH-Lösung zum Anodisieren von AZ91 bei 4 V wurde von Fukuda et al. bereits 
bestätigt [93]. Zur Ermittlung des Einflusses der Elektrolyttemperatur auf die Dicke der 
resultierenden Andisierschicht wurden Anodisierungen bei verschiedenen Temperaturen 
zwischen 25 und 45 °C durchgeführt. Die Spannung betrug jeweils 3,5 V, die Anodisierzeit 
30 min. Abb. 8-9 zeigt die mittels Wirbelstromverfahren ermittelten durchschnittlichen 
Schichtdicken. Im beobachteten Temperaturbereich ist mit steigender Temperatur eine 
deutliche Zunahme der Schichtwachstumsgeschwindigkeit feststellbar. 
 
 
Abb. 8-9: Mittlere Anodisierschichtdicke als Funktion der Elektrolyttemperatur. 
 
Bei den verschiedenen Temperaturen wurden die in Abb. 8-10 dargestellten 
Stromdichteverläufe aufgezeichnet. Auch die Anodisierstromdichte nimmt mit steigender 
Elektrolyttemperatur zu, wobei der anfängliche Anstieg schneller erfolgt. Nach bis zu 15 
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Minuten wird bei allen Temperaturen ein konstanter Wert erreicht, der auch bis 30 min 
bestehen bleibt. Ein kontinuierlicher Abfall durch den Aufbau der Oxidschicht ist somit hier 
nicht zu verzeichnen. Die Oxidschicht behält somit offenbar eine ausreichende Leitfähigkeit, 
um ein weiteres Oxidwachstum zu ermöglichen.  
 
 
Abb. 8-10: Verlauf der Anodisierstromdichte in Abhängigkeit von der Elektrolyttemperatur. 
 
Dies wird durch eine REM-Aufnahme an einer bei 3,5 V und Raumtemperatur in 2,8 M KOH 
anodisierten AZ31-Probe, an der zuvor ein FIB-Schnitt in die Schicht hinein vorgenommen 
wurde, erklärlich (Abb. 8-11). Hierbei ist deutlich eine durchgehende Porenstruktur mit 
Porendurchmessern im Bereich von 100 – 200 nm zu erkennen. Da diese Probe allerdings 
unter Einwirkung von Ultraschall anodisiert wurde, kann derzeit noch nicht mit Sicherheit 
gefolgert werden, dass die Porenstruktur grundsätzlich durch den Anodisierprozess gebildet 
wird. Sie würde jedoch die konstante Schichtbildungsrate über längere Zeiten und 
Schichtdicken erklären. 
 
Auch der Einfluss der Spannung auf die Anodisation von AZ31 wurde durch Messung der 
Stromdichteverläufe (Abb. 8-12) sowie Bestimmung der Schichtdicke (Abb. 8-13) im Bereich 
von 3,0 bis 5,0 V  bei einer Elektrolyttemperatur von 26-30 °C untersucht.  
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Abb. 8-11: REM-Aufnahme nach FIB-Schnitt einer AZ31-Oberfläche nach Anodisierung in 
2,8 M KOH bei 3,5 V unter Ultraschall; oben: 5050x, unten: 13.010x. 
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Abb. 8-12: Verlauf der Anodisierstromdichte in Abhängigkeit von der Anodisierspannung. 
 
 
Abb. 8-13: Mittlere Schichtdicke als Funktion der Anodisierspannung. 
 
Während sich für die Anodisierstromdichte insbesondere im Bereich zwischen 3,5 und 5 V 
ein starker Einfluss der Spannung im Sinne einer kontinuierlichen Erhöhung feststellen lässt, 
ergibt sich für die Schichtdicke ein weniger eindeutiger Verlauf. Hierbei ist zu 
berücksichtigen, dass die Temperatur zwischen den einzelnen Ergebnissen wie bereits 
angegeben zwischen 26 und 30°C variierte. Berücksichtigt man die Temperaturabhängigkeit 
durch eine Korrekturfunktion, so ergeben sich als zu erwartende Schichtdicken bei 27°C die 
in Abb. 8-13 rot dargestellten Werte. Unabhängig davon lässt sich jedoch zwischen 3,0 und 
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3,5 V eine deutliche Zunahme der Schichtdicke feststellen, die sich jedoch bis 4,0 V dann 
wieder deutlich reduziert. Letzteres korreliert mit einer starken Zunahme der Gasentwicklung 
durch Wasserelektrolyse zwischen 3,5 und 4,0 V. Zwischen 4,0 und 5,0 V ist dann kein 
signifikanter Einfluss der Spannung auf die Schichtdicke mehr zu beobachten.  
 
Die Morphologie der bei unterschiedlichen Spannungen anodisierten Probenoberflächen 
wurde mittels Rasterelektronenmikroskopie untersucht (Abb. 8-14). Die bei nur 3,0 V 
anodisierte Probe (a) zeigt eine recht glatte und bei 2000-facher Vergrößerung scheinbar 
defektfreie Oberfläche. Bei 30.000-facher Vergrößerung (b) sind allerdings feine Risse in der 
Schicht erkennbar. Die bei 3,25 V generierte Probe (c) weist dagegen bereits bei 2000-facher 
Vergrößerung deutlich sichtbare Risse auf, wie auch die restlichen bei höherer Spannung 
anodisierten Schichten (d – h). Die Breite der Risse lässt sich ungefähr mit der Dicke der 
entstandenen Schicht korrelieren. So weist die bei 3,5 V generierte Schicht (9,6 µm) die 
breitesten Risse auf (d), gefolgt von der nächstdickeren Schicht (7,6 µm), welche bei 3,75 V 
anodisiert wurde (e). Entsprechend liegt die Vermutung nahe, dass die Dicke der Risse in der 
Schicht nicht direkt mit der beim Anodisieren angelegten Spannung zusammenhängt, sondern 
eine Folge der aus der Spannung resultierenden Schichtdicke ist. 
 
Die Schichten, welche bei 3,0 V bis einschließlich 3,5 V entstanden sind, weisen eine sehr 
ebene Oberfläche auf. Bei 3,75 V ist demgegenüber eine deutliche Aufrauung der Oberfläche 
feststellbar (e). Bei einer weiteren Erhöhung der Spannung auf 4,0 V ist die resultierende 
Oberfläche abermals deutlich zerklüfteter. Bei 4,5 V und 5,0 V ist die Oberflächentopologie 
der bei 4,0 V generierten sehr ähnlich. Die im Bereich zwischen 3,5 V und 4,0 V festgestellte 
Zunahme der Oberflächenrauhigkeit ist vermutlich darauf zurückzuführen, dass in diesem 
Spannungsbereich die Wasserelektrolyse und somit die Sauerstoffentwicklung an der Anode 
deutlich zunimmt. 
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Abb. 8-14: REM-Aufnahmen (2000-fache Vergrößerung, nur b 30.000-fach) von AZ31nach 
Anodisation bei 26-30 °C und verschiedenen Spannungen; a,b) 3,0 V, c) 3,25 V, d) 3,5 V,  
e) 3,75 V, f) 4,0 V, g) 4,5 V und h) 5,0 V. 
 
(a) (b) 
(c) (d) 
(e) (f) 
(g) (h) 
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Da die Anodisierung bei möglichst niedrigen Spannungen durchgeführt werden sollte, wurde 
untersucht, ob das Schichtwachstum durch die Einwirkung von Ultraschall verstärkt werden 
kann. Dazu wurden 5 erste Anodisierungen unter Ultraschall von 45 kHz und 240 Watt 
durchgeführt. Da die Einwirkung von Ultraschall auch zu einer kontinuierlichen Erwärmung 
des Anodisierelektrolyten führt, unterschied sich die Elektrolyttemperatur bei den einzelnen 
Versuchen geringfügig. Die aus den Anodisierungen unter Ultraschall resultierenden 
Schichtdicken sind in Abb. 8-15 als blaue Balken aufgetragen. Hierzu sind die jeweils 
aufgetretenen Elektrolyttemperaturen zu Beginn und zum Ende des Anodisiervorgangs 
vermerkt. Die bei etwas höherer Temperatur anodisierten Proben weisen auch hier wiederum 
eine höhere Schichtdicke auf.  
 
 
Abb. 8-15: Mittlere Schichtdicke der Anodisierschicht mit und ohne Einwirkung von 
Ultraschall. 
 
Für jede der 5 unter Ultraschall anodisierten Proben wurde als Referenz eine weitere Probe 
ohne die Einwirkung von Ultraschall anodisiert. Die Schichtdicken sind in Abb. 8-15 
gegenübergestellt. Bei jeder der Referenzproben wurde die Elektrolyttemperatur etwas höher 
gehalten, als es bei der mit Ultraschall anodisierten Vergleichsprobe der Fall war. Auf diese 
Weise wurde sichergestellt, dass der Temperatureinfluss die Auswirkungen des Ultraschalls 
auf keinen Fall beschönigt sondern eher zu negativ erscheinen lässt. Trotz des negativen 
Temperatureinflusses weisen alle mit Ultraschall anodisierten Proben eine geringfügig höhere 
Schichtdicke auf als die jeweilige Referenzprobe. Es ist zu erwarten, dass der positive 
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Einfluss des Ultraschalls auf die Schichtdicke bei identischen Temperaturen noch deutlicher 
hervortreten würde. Um das Potenzial der Einwirkung von Ultraschall beim Anodisieren 
nutzen zu können, sind allerdings noch weitere Untersuchungen erforderlich. 
 
Ziel der hier dargestellten Arbeiten ist es, gleichzeitig mit der Erzeugung der Anodisierschicht 
mit Inhibitoren beladene Mikro-/Nanopartikel durch elektrophoretische Abscheidung / 
Deposition (EPD) in die Anodisierschicht einzubauen. Dabei besteht die besondere 
Schwierigkeit, dass die optimalen Bedingungen für das Anodisieren sich zum Teil deutlich 
von jenen für eine effiziente EPD abheben. Konkurrierende Anforderungen gibt es 
insbesondere bei der Wahl des Lösungsmittels, der elektrischen Leitfähigkeit des Elektrolyten 
sowie der Stärke des anzulegenden elektrischen Feldes. Ein Verfahren, bei dem Anodisation 
und EPD gleichermaßen zufrieden stellend ablaufen sollen, wird in Bezug auf diese 
Parameter einen Kompromiss darstellen müssen. 
So beruhen etablierte Anodisierverfahren typischerweise auf wässrigen Elektrolyten. Zum 
Anodisieren in überwiegend organischen Medien existieren zwar auch Beschreibungen, wie 
z.B. von Asoh et al. für Triethylamin-Ethylenglykol-Wasser-Gemische [94], jedoch werden 
wässrige Systeme in industriellen Anwendungen eindeutig bevorzugt. Hingegen wird die 
EPD bevorzugt in wasserfreien Lösemitteln wie Ethanol durchgeführt. Gegen die 
Verwendung wässriger Lösemittel spricht hier das Auftreten der Wasserelektrolyse schon bei 
relativ niedrigen Spannungen von 2-5 V je nach Werkstoff und Medium [95, 96], welche von 
der Bildung elementaren Sauerstoffs an der Anode und elementaren Wasserstoffs an der 
Kathode begleitet wird. Die Benetzung der Elektrodenoberflächen mit diesen Gasen 
verhindert oder erschwert den Zugang und die Abscheidung der elektrophoretisch mobilen 
Partikel, was häufig in stark porösen oder unregelmäßig abgeschiedenen Schichten resultiert. 
Des Weiteren kann unterhalb einer bereits abgeschiedenen Schicht gebildetes Gas zum 
Abplatzen derselben führen. Verhindern lässt sich dies in wässrigen Lösemitteln nur durch 
Herabsetzen der Spannung auf einen Wert unterhalb der Zersetzungsspannung des Wassers, 
womit aber auch eine verringerte Abscheidungsrate verbunden ist. Dass die 
elektrophoretische Partikelabscheidung aus wässriger Lösung trotz dieser Einschränkungen 
prinzipiell möglich ist, zeigen zahlreiche Untersuchungen verschiedener Autoren [97-99]. 
Die elektrische Leitfähigkeit des Elektrolyten ist bei industriell genutzten Anodisierverfahren 
aufgrund der hohen Elektrolytkonzentrationen typischerweise hoch. Bei zu geringer 
Elektrolytkonzentration kann möglicherweise ein Oxidschichtwachstum nicht mehr 
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stattfinden. Außerdem erfordert der mit niedrigerer Leitfähigkeit einhergehende ohmsche 
Spannungsabfall einen höheren Energieaufwand zur Aufrechterhaltung der gewünschten 
Spannung bzw. Stromdichte. Dagegen wirkt sich bei der EPD eine hohe elektrische 
Leitfähigkeit negativ auf die Abscheidungsrate aus. Außerdem sinkt mit zunehmender 
Ionenkonzentration die auf der Überlappung der elektrochemischen Doppelschicht beruhende 
Energiebarriere für die Annäherung zweier Partikel, womit die Stabilität der Dispersion 
abnimmt [96]. Für die EPD geeignete Dispersionen weisen daher typischerweise 
Leitfähigkeiten im niedrigen, dreistelligen µS/cm-Bereich auf [100]. Die Leitfähigkeit einer 
Anodisierlösung liegt dagegen üblicherweise eher im hohen, dreistelligen mS/cm-Bereich. 
Wie bereits angesprochen, empfiehlt es sich für die EPD aus wässriger Dispersion, bei 
Spannungen zu arbeiten, die niedrig genug sind, um die Wasserelektrolyse zu verhindern. Der 
daraus resultierende Höchstwert für die Spannung wird durch den Spannungsabfall in der 
Lösung mitbestimmt, dürfte aber üblicherweise unterhalb von 10 V liegen. Dagegen liegen 
die beim Anodisieren eingesetzten Spannungen üblicherweise im zwei- bis dreistelligen 
Voltbereich. Für diesen wie auch die beiden anderen genannten Parameter ist also bei der 
Entwicklung des neuen Verfahrens ein Kompromiss zu finden. 
 
Um den elektrophoretischen Einbau von SiO2-Nanopartikeln in die wachsende Oxidschicht zu 
untersuchen, wurde die Anodisation unter verschiedenen Bedingungen und unter Einsatz in 
der Elektrolytlösung dispergierter Nanopartikel verschiedener Größe durchgeführt. Dabei 
wurden die Versuche zunächst unter Bedingungen durchgeführt, welche für das 
Anodisierverfahren günstig sind, ohne Rücksicht auf die Anforderungen einer erfolgreichen 
EPD zu nehmen. Die Proben wurden hierzu in 2,8 M KOH bei einer 
Nanopartikelkonzentration von 1 Gew.-% für 60 Minuten anodisiert. Die elektrische 
Leitfähigkeit einer 2,8-molaren KOH-Lösung beträgt etwa 430 mS cm-1 und liegt somit sehr 
weit oberhalb des für die EPD empfohlenen, niedrigen dreistelligen µS-Bereichs. Die 
weiteren Testbedingungen und die resultierenden Schichtdicken gemessen nach dem 
Wirbelstromverfahren sind in Tabelle 8-2 aufgelistet. 
Besonders für die Proben B und C führte die Gegenwart von recht großen SiO2-Nanopartikeln 
im Anodisierelektrolyten zu einer weniger homogenen Oxidschichtdicke (größere 
Standardabweichung) der Anodisierschicht. Daher ist die angegebene, mit dem 
Wirbelstromverfahren bestimmte Schichtdicke weniger verlässlich als in vorhergehenden 
Testreihen. Dennoch lässt sich Probe A, die in Gegenwart von 35 nm großen SiO2-
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Nanopartikeln anodisiert wurde und eine mittlere Schichtdicke von 6,3 µm aufweist, mit einer 
anderen Probe vergleichen, die abgesehen von den Nanopartikeln unter gleichen Bedingungen 
anodisiert wurde und eine mittlere Schichtdicke von 10,5 µm aufweist. Dies deutet auf eine 
Verringerung der Oxidschichtdicke durch die Nanopartikel hin, die möglicherweise aus einer 
dichteren Struktur der Oxidschicht resultiert. 
 
Tabelle 8-2: Schichtdicken und deren Standardabweichungen von in Gegenwart von SiO2-
Nanopartikeln (1 Gew.-%) für 60 Minuten anodisierten AZ31-Proben. 
Probenbezeichnung A B C 
Anodisierspannung [V] 3.5 3.8 3.8 
Nanopartikel-ø [nm] 35 210 und 270 210 und 270 
Ultraschallbehandlung nein nein 45 kHz, 240 W 
Oxidschichtdicke [µm] 
Standardabweichung [µm] 
6.3 
1.1 
ca 9 
ca 3 
ca 8 
ca 4 
 
 
 
Abb. 8-16: Verlauf der Anodisierstromdichte von AZ31 (anodisiert in Gegenwart von 1 Gew.-
% SiO2-Nanopartikeln der Größe 35 nm) und einer Referenzprobe (anodisiert ohne 
Nanopartikel). 
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Wie Abb. 8-16 zeigt, führt die Gegenwart von Nanopartikeln auch zu einer Verringerung der 
Anodisierstromdichte. Auch dies spricht für eine Verdichtung der Oxidschicht durch den 
Einbau der Nanopartikel in die poröse Oxidstruktur.  
 
Um den Einbau von SiO2 in die Oxidschicht nachzuweisen, wurden an den Proben A, B und 
C mit der Elektronenstrahlmikrosonde Elementverteilungsbilder über die gesamte 
Oxidschichtdicke für Silizium und Sauerstoff aufgenommen (Abb. 8-17).  
 
 
 
 
Abb. 8-17: ESMA-Elementverteilungsbilder für O (links) und Si (rechts) an Anodisier-
schichten der Proben A (oben), B (Mitte) und C (unten);  
Anodisierparameter siehe Tabelle 8-2. 
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Das Sauerstoffmapping macht die aufgewachsene Anodisierschicht sichtbar, welche 
vermutlich hauptsächlich oder vollständig aus Mg(OH)2 besteht, evtl. auch aus MgO. Das 
Siliziummapping zeigt, dass Silizium bei allen drei Proben über die gesamte Oxidschichtdicke 
vorhanden ist. Bei Probe A, welche bei 3,5 V in Gegenwart relativ kleiner Nanopartikel (35 
nm) anodisiert wurde, variiert der Si-Gehalt über die gesamte Oxidschicht etwa zwischen 3 
und 7%. Ähnliche Werte zwischen 3 und 8% Silizium in der Schicht ergeben sich auch für 
Probe B, die bei 3,8 V in Gegenwart großer SiO2-Partikel anodisiert wurde. Die Oxidschicht 
auf Probe C, deren Entstehung sich von B nur durch die Anwendung von Ultraschall 
unterscheidet, zeigt einen Siliziumanteil von 2 bis 6%. Da diese Werte insgesamt relativ 
ungenau sind, lässt sich in Summe somit kein Einfluss der unterschiedlichen 
Anodisierbedingungen ableiten. Es ist jedoch festzuhalten, dass keine Stelle beobachtet 
wurde, an der sich die SiO2-Nanopartikel bevorzugt anreichern. Wenngleich die Verteilung 
von Silizium sicher nicht vollständig homogen ist, so konnte aus weiteren, nicht gezeigten 
Untersuchungen dennoch keine bevorzugte Zone für dessen Anwesenheit abgeleitet werden, 
weder außen, noch in der Schichtmitte oder nahe der Metallrandzone. 
 
Wenngleich aus den dargestellten Versuchen der Einbau von Silizium in die Oxidschicht 
belegt ist, so bleibt bislang unklar, ob es dort in Form der ursprünglich dispergierten SiO2-
Partikel vorliegt. Eine andere Möglichkeit wäre es, dass die Partikel bei Kontakt mit der 
Anode chemische Reaktionen eingehen und als Mischverbindungen in die Schicht eingebaut 
werden. So haben Zhu et al. AZ91 in einem SiO2-Sol anodisiert. Als Hauptbestandteile der 
resultierenden Anodisierschicht identifizierten sie MgO und Mg2SiO4. Die Entstehung von 
letzterem erklärten sie mit der Reaktion von an der Anode eintreffendem SiO2 mit bereits 
aufgewachsenem MgO [101]. Fukuda et al. haben AZ91 bei 4 V in 3 M KOH mit 
verschiedenen Gehalten an Na2SiO3 anodisiert [93]. Somit waren ihre Versuchsbedingungen, 
mit Ausnahme des Ersatzes von SiO2-Partikeln durch Na2SiO3, denen der in der vorliegenden 
Arbeit besprochenen Untersuchungen sehr ähnlich. Auf der Grundlage von XPS-
Untersuchungen identifizierten auch sie das in der Anodisierschicht gefundene Silizium als 
Mg2SiO4. 
Eine weitere Möglichkeit zum Einbau von Silizium in die Schicht besteht darin, dass die 
dispergierten SiO2-Partikel in einer 2,8 M KOH-Lösung zum Zerfall zu kleineren Fragmenten 
mit höherer elektrophoretischer Mobilität neigen könnten, die dann anstelle intakter Partikel 
in die Anodisierschicht eingebaut werden könnten. Tatsächlich zeigt die zeitliche Verfolgung 
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der Partikelgröße von etwa 400 nm großen SiO2-Partikeln mittels dynamischer Lichtstreuung 
(Abb. 8-18), dass innerhalb von 3 Stunden eine Halbierung des Intensitätsmittels zu 
verzeichnen ist. Es findet also eine signifikante Auflösung der Nanopartikel statt, was 
bedeutet, dass derzeit keine sichere Aussage darüber getroffen werden kann, welche 
siliziumhaltigen Spezies während des Anodisiervorgangs tatsächlich in der Dispersion 
vorliegen und eventuell in die wachsende Anodisierschicht eingelagert werden. Es ist aber 
auch festzuhalten, dass selbst zum Ende des Anodisiervorgangs noch Partikel in der 
Größenordnung zwischen 100 und 400 nm in erheblichem Umfang in der Dispersion 
vorhanden sind und somit auch Bestandteil der generierten Anodisierschicht sein könnten. 
 
 
Abb. 8-18: Partikelgrößenverteilung mittels dynamischer Lichtstreuung einer Dispersion von 
SiO2-Partikeln in 2,8 M KOH als Funktion der Zeit nach dem Ansetzen der Dispersion; rot: 
nach 1 h, grün: nach 2 h (unmittelbar vor Anodisation), blau: nach 3 h (unmittelbar nach 
Anodisation). 
 
Wird die Anodisation, wie im Fall der Probe A, von vornherein in einer Dispersion kleinerer 
SiO2-Partikel durchgeführt, so zeigt die zeitliche Verfolgung der Partikelgröße im relevanten 
Zeitbereich (hier bis zu 7 h), dass keine signifikante Größenabnahme zu verzeichnen ist (). 
Die Partikel mit einer nominellen Primärpartikelgröße von 15 nm lagen hier offenbar als 
Agglomerate mit einer Größe zwischen 45 und 50 nm vor. Diese nimmt in der KOH-Lösung 
innerhalb von 7 h nur unwesentlich ab, so dass hier davon ausgegangen werden kann, dass sie 
innerhalb der Anwendungszeit nahezu unverändert vorliegen. Der nachgewiesene Einbau von 
Siliziumspezies in die Anodisierschicht ist hier mit hoher Wahrscheinlichkeit auf den Einbau 
von Partikeln zurückzuführen, auch wenn dieser bislang nicht zweifelsfrei nachgewiesen 
werden konnte. Hierzu sind weitere Untersuchungen erforderlich. 
 
430 nm (1 h) 
 
250 nm (2 h) 
 
210 nm (3 h) 
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Abb. 8-19: Partikelgrößenverteilung mittels dynamischer Lichtstreuung einer Dispersion von 
15nm SiO2-Partikeln in 2,8 M KOH als Funktion der Zeit nach dem Ansetzen der Dispersion; 
Zeiten wie angegeben. 
 
8.4 Selbstheilende, nanopartikelverstärkte Hartanodisierschichten für 
Aluminiumwerkstoffe 
 
8.4.1 Einleitung 
 
Ein ähnlicher Ansatz wie in den in Abschnitt 8.3 beschriebenen Arbeiten wird in der 
Arbeitsgruppe Korrosion am Karl-Winnacker-Institut der DECHEMA e.V. in einem noch 
jüngeren Vorhaben verfolgt, in welchem in Zusammenarbeit mit dem Fraunhofer-Institut für 
Keramische Technologien und Systeme nanopartikelverstärkte Hartanodisierschichten als 
innovativer Verschleiß- und Korrosionsschutz für Aluminiumwerkstoffe entwickelt werden 
sollen. Der Begriff „Hartanodisieren“ soll hierbei mit den Eigenschaften Härte und 
Verschleißfestigkeit der Schicht verknüpft werden, die durch den Einbau oxidkeramischer 
Nanopartikel auf der Basis von z.B. Al2O3, ZrO2 oder SiO2 erzielt werden sollen. Gelingt es, 
die mechanische Funktionalität weitgehend auf diese eingelagerten Partikel zu übertragen, 
lassen sich die Schichtdicken auch von in sauren Elektrolyten erzeugten porösen 
Oxidschichten sowie die dazu notwendigen Stromdichten senken. Damit verbunden wäre ein 
geringerer Wärmeeintrag in den Prozess, was die aufwendigen Maßnahmen zur Badkühlung 
verringern würde. Partikeleinbau und Verringerung des Wärmeeintrages können durch 
Anodisation mit einem alternierenden Spannungsregime unterstützt werden. Gleichzeitig 
sollen aber auch hier den Schichten durch Einbau verkapselter Inhibitoren selbstheilende 
Eigenschaften mitgegeben werden. 
48 nm (1 h) 
 
47 nm (3 h) 
 
43 nm (5 h) 
 
43 nm (7 h) 
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Üblicherweise werden beim Hartanodisieren Oxidschichten mit einer Dicke von 20 - 50µm, 
in Ausnahmefällen auch mehr, erzeugt. Die erreichten Härten liegen werkstoffabhängig 
zwischen 350 und 600 HV [102] und damit deutlich niedriger als bei plasmachemischen 
Verfahren. Das Entstehen dicker und harter Schichten wird auf eine Veränderung des 
Gleichgewichts zwischen elektrochemischer Schichtbildung und chemischer Rücklösung 
zurückgeführt, welches sich bei allen Anodisierverfahren aufgrund des pH-Wertes der Bäder 
einstellt. Dieses Gleichgewicht wird möglichst zugunsten der Schichtbildung verändert. 
Daher besteht der wesentliche Unterschied zu anderen Anodisierverfahren in der Anwendung 
höherer Spannungen bzw. Ströme (Æ höhere Schichtbildung), und niedrigerer Badtemperatur 
(0 - 5°C, Æ geringere Rücklösung). Auf diese Weise können höhere Schichtdicken, vor allem 
auch Sperrschichtdicken, eine geringere Porenanzahl und sehr kleine Porendurchmesser 
erreicht werden. Dies ist letztlich der Grund für die höhere Härte und Verschleißfestigkeit der 
Hartanodisierschichten. Eine gute Übersicht über die technisch angewendeten Verfahren 
findet sich bei Brace [103, 104]. Ein dabei in Kauf genommenes Problem ist der hohe 
Wärmeeintrag durch die höheren Stromdichten. Die Badkühlung ist deshalb von erheblicher 
praktischer Bedeutung und anlagentechnisch aufwendig: Kühlschlangen (häufig aus Ti-
Legierungen), Kühlsole, Badaustausch und externe Kühlung sind hier vielfach erforderlich 
[102]. Außerdem werden HA-Schichten je nach Anwendung ggf. nachverdichtet, um die 
vorhandenen Poren zu schließen und dadurch das Korrosionsverhalten zu verbessern. HA-
Schichten sind dabei aufgrund der schichtinhärenten Spannung stark rissanfällig. Außerdem 
kommt es durch die zusätzliche Hydratation zu einem Abfall der Verschleißfestigkeit [102]. 
Derzeit werden bei Versuchen, die Eigenschaften der Hartanodisierschichten zu verbessern, 
ausschließlich die Verfahrensparameter (Temperatur, Stromregime, Säurekonzentration) 
variiert, wobei offenbar häufig sehr empirisch vorgegangen wird.  
Wegen des offensichtlich besser beherrschbaren Wärmeeintrages und verbesserter 
Eigenschaften der Schichten wird seit einigen Jahren zunehmend auch auf eine Puls-
anodisation gesetzt [105]. Dabei ist die Vielfalt der Verfahren groß und die erhofften 
Verbesserungen sind nicht a priori gegeben.  
 
8.4.2 Herstellung und Abscheidung von SiO2-Partikeln unter Anodisierbedingungen 
 
Zur Untersuchung des Einflusses von Spannung und Leitfähigkeit auf die Partikelabscheidung 
in wässrigen Anodisierelektrolyten wurden zunächst Versuche bei alkalischem pH-Wert (pH 
Kapitel 8: Selbstheilende anorganische Korrosionsschutzschichten durch nanopartikuläre Systeme 
 
 Seite 229 
9) und somit stark negativem Zetapotential (ca. -40 mV) der SiO2-Nanopartikel (Levasil®) 
durchgeführt. Die Partikeldispersion wurde dabei auf 1,5 Gew.-% verdünnt und ohne weitere 
Modifikation eingesetzt. Der Einfluss der Spannung auf die Partikelabscheidung ist in Abb. 
8-20 dargestellt. 
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Abb. 8-20: Stromdichte- und Spannungsverläufe (oben) bei der EPD von SiO2-Nanopartikeln 
bei pH 9, T = 5 °C und einer Leitfähigkeit von 0,7 mS cm-1 sowie REM-Aufnahmen der 
resultierenden Schichten (unten). 
 
Bei einer Spannung von 2 V (Abb. 8-20 links) wird eine große Menge SiO2 abgeschieden, das 
auf der REM-Aufnahme als dunkelgrauer Belag auf hellgrauem Untergrund erkennbar ist. 
Hingegen ist bei der Abscheidung bei 30 V (Abb. 8-20 rechts) wesentlich weniger SiO2 auf 
der hellgrauen Metalloberfläche abgeschieden worden. Der Grund hierfür liegt 
wahrscheinlich in der Wasserelektrolyse, die ungefähr ab Spannungen > 3 V auftritt und 
aufgrund der Gasentwicklung an den Elektroden eine Partikelabscheidung erschwert. Da 
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aufgrund der geplanten Anodisierung während der Partikelabscheidung aber eine hohe 
Spannung notwendig ist, wurde die Partikelabscheidung nochmals mit modulierter Spannung 
durchgeführt, die mit unterschiedlichen Vorschubgeschwindigkeiten zwischen 2 V und 30 V 
wechselt (Abb. 8-21). 
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Abb. 8-21: Stromdichte- und Spannungsverläufe (oben) bei der EPD von SiO2-Nanopartikeln 
bei pH 9, T = 5 °C und einer Leitfähigkeit von 0,7 mS cm-1 (links) bzw. 30 mS cm-1 (rechts) 
sowie REM-Aufnahmen der resultierenden Schichten (unten). 
 
Auf einen Anstieg der Spannung folgt bei der Modulation immer ein Anstieg der Stromdichte. 
Die Menge an abgeschiedenem SiO2 liegt in Abb. 8-21 links zwischen den Mengen, die bei 
einer konstanten Spannung von 2 V (Abb. 8-20 links) und einer konstanten Spannung von 30 
V (Abb. 8-20 rechts) abgeschieden werden. Bei Erhöhung der Leitfähigkeit der Lösung, die in 
Abb. 8-20 und Abb. 8-21 links benutzt wurde, auf 30 mS cm-1 wird bei gleichem Strom-
Spannungs-Regime deutlich weniger SiO2 auf der Metalloberfläche abgeschieden (Abb. 8-21 
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rechts unten). Aus der Literatur ist bekannt, dass eine hohe Leitfähigkeit sich ungünstig auf 
die Partikelabscheidung auswirken kann. Dies wird durch den beschriebenen Versuch 
bestätigt. 
 
Eine weitere Schwierigkeit hinsichtlich der gleichzeitigen Anodisation und 
elektrophoretischen Abscheidung von Partikeln besteht in sauren Anodisierelektrolyten im 
Zetapotential der Partikel. So zeigen SiO2-Nanopartikel bei pH-Werten > 2 negative 
Zetapotentiale. Bei der Ansäuerung einer SiO2-Dispersion auf pH 0 werden jedoch die 
Silanol-Gruppen auf der Partikeloberfläche protoniert, so dass sich ein positives Zetapotential 
einstellt. Zur Abscheidung der Partikel auf der Anode ist aber ein negatives Zetapotential 
erforderlich. Dies macht eine Oberflächenmodifizierung notwendig. Die Modifizierung mit 
einem starken negativ geladenen Polyelektrolyten, hier Na-Polystyrolsulfonat (PSS) (Abb. 
8-22), bietet sich zu diesem Zweck an, da dieser Polyelektrolyt auch bei pH 0 noch negativ 
geladen ist. 
 
 
Abb. 8-22: Struktur von Polystyrolsulfonat (PSS). 
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Abb. 8-23: Schema der Oberflächenmodifizierung von Nanopartikeln mit positivem 
Zetapotential bei pH 0 mit einem negativ geladenem Polyelektrolyten. 
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Das Schema dieser Oberflächenmodifizierung ist in Abb. 8-23 dargestellt. Der negativ 
geladene Polyelektrolyt adsorbiert elektrostatisch auf der Partikeloberfläche und bildet eine 
Polymerhülle aus. Die Größenverteilungen der Levasilpartikel bei pH 9, nach Ansäuern auf 
pH 0 mit H2SO4 und bei pH 0 nach Zugabe des PSS sind in Abb. 8-24 links gezeigt.  
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Abb. 8-24: Partikelgrößenverteilungen (links) und Zetapotential (rechts) von Levasil-
Partikeln bei verschiedenen pH-Werten und nach der Modifizierung mit PSS. 
 
 
Abb. 8-25: TEM-Aufnahme der PSS-modifizierten Levasil-Partikel. 
9,55 2,8 0 0+PSS 
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Es ist ersichtlich, dass im Laufe der Oberflächenmodifizierung keine nennenswerte 
Agglomeratbildung auftritt. Die Zetapotentiale bei den verschiedenen pH-Werten sind in Abb. 
8-24 rechts dargestellt. Das stark negative Zetapotential bei pH 9 nähert sich im Bereich um 
pH 2 an Null an und geht dann in den positiven Bereich über. Bei pH 0 liegt ein Zetapotential 
von ca. 38 mV vor, das durch die Oberflächenbelegung mit dem Polymeren wieder in den 
negativen Bereich bis ca. -12 mV verschoben werden kann. In Abb. 8-25 ist eine TEM-
Aufnahme der modifizierten Levasil-Partikel dargestellt. Die sphärische Form der Partikel ist 
gut erkennbar, die ersichtliche Größenverteilung entspricht gut der gemessenen. Die nur 
wenige Nanometer dicke Polymerhülle konnte in der TEM-Aufnahme allerdings nicht 
aufgelöst werden. Die derart modifizierten Partikeldispersionen sind sehr stabil und können 
mindestens zwei Monate bei Raumtemperatur gelagert werden, ohne dass eine 
Niederschlagsbildung auftritt. 
 
Der Einbau von Inhibitoren in die Schicht kann in einfachster Weise in Form beladener 
mesoporöser Partikel erfolgen. Zur Herstellung mesoporöser SiO2-Partikel wurden daher zwei 
verschiedene literatur-bekannte Synthesen von Kecht [106] und Lai [107] durchgeführt . Bei 
beiden Synthesen wurden Tetraethylorthosilikat, eine Base – Triethanolamin [106] bzw. 
NaOH [107] – und das Tensid Hexadecyltrimethylammoniumbromid [107] bzw. 
Hexadecyltrimethylammoniumchlorid [106] eingesetzt. Die Temperatur lag bei der Synthese 
bei 90 °C [106] bzw. bei 80 °C [107]. Zusätzlich erfolgte die Aufreinigung in [107] über HCl 
und in [106] nacheinander über NH4NO3 und HCl. Die beiden Synthesen führten zu 
unterschiedlichen Partikelgrößen von ca. 100 nm [106] und ca. 250 nm [107] (Abb. 8-26). Die 
Partikelform ist im Fall von Kecht sphärisch bis stäbchenförmig (Abb. 8-26 links), 
wohingegen im Fall von Lai nierenförmige Partikel erhalten werden (Abb. 8-26 Mitte). Der 
Grund hierfür ist noch nicht geklärt. 
Die Oberfläche der Partikel wurde mittels N2-Adsorption untersucht (Abb. 8-27). Dabei 
wurde festgestellt, dass die Oberfläche der kleineren Partikel bei ca. 800 – 1000 m2 g-1 liegt 
(Abb. 8-27 links), wohingegen die größeren Partikel eine Oberfläche von ca. 600 m2 g-1 (Abb. 
8-27 rechts) aufweisen. Die Porendurchmesser liegen für beide Partikelgrößen bei 2 nm –  
5 nm. 
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Abb. 8-26: Mesoporöse SiO2-Partikel nach Kecht (links [106]) und nach Lai (Mitte [108]) mit 
den dazugehörigen Größenverteilungen (rechts). 
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Abb. 8-27: N2-Adsorptionsmessungen an den mesoporösen SiO2-Nanopartikeln nach Kecht 
(links) und Lai (rechts), Grau: Adsorption, Schwarz: Desorption. 
 
8.4.3 Untersuchungen zur Erzeugung nanopartikelverstärkter Anodisierschichten 
 
Als Referenz für die Anodisierung in schwefelsauren Nanopartikel-Dispersionen wurden 
zunächst Untersuchungen zur Anodisation von Aluminium AA1050 in 0,5 M Schwefelsäure 
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bei 5°C durchgeführt. Stromdichte- und Spannungsverlauf sind in Abb. 8-28 dargestellt. 
Hiermit ergibt sich eine Schichtdicke von ca. 38 µm (Abb. 8-29 rechts). Die Schichten zeigen 
leichte Rissbildung (Abb. 8-29 links) und sind porös mit einem inneren Porendurchmesser 
von ca. 20 nm und einem äußeren Porendurchmesser von ca. 70 nm. 
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Abb. 8-28: Spannungs- und Stromdichteverlauf der Anodisierung von AA1050 in  
0,5 M H2SO4 bei 5°C. 
 
 
Abb. 8-29: REM-Aufnahmen der nach Abb. 8-28 erzeugten Anodisierschicht; links: 
Oberfläche, rechts: Kryobruch. 
 
Die Anteile der in der Anodisierschicht enthaltenen Elemente nach energiedispersiver 
Röntgenanalyse (EDX) sind in Tabelle 8-3 dargestellt. Der Schwefelanteil resultiert aus den 
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Sulfationen im Elektrolyten, die aufgrund ihrer negativen Ladung zur Anode wandern und in 
die Schicht eingebaut werden. 
 
Tabelle 8-3: Ergebnis der EDX-Analyse der nach Abb. 8-28 erzeugten Anodisierschicht. 
Element  Anteil in Gew.-% 
O K 23,18 
Al K 69,87 
S K 6,95 
 
Die Anodisierung in Anwesenheit von PSS-modifiziertem Levasil wurde an AA 1050 unter 
den gleichen Bedingungen (0,5 M H2SO4, 5°C) und mit dem gleichen Strom-Spannungs-
Regime wie zuvor (Abb. 8-28) durchgeführt. Die erreichten Schichtdicken liegen dabei in 
einem ähnlichen Bereich, jedoch konnten keine SiO2-Nanopartikel in der Schicht 
nachgewiesen werden. Durch EDX wurden Elementanteile ermittelt, die den Anteilen in der 
reinen Anodisierschicht (Tabelle 8-3) entsprechen. Ein messbarer Anteil an Si wurde weder in 
der Bruchfläche noch auf der Oberfläche gefunden.  
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Abb. 8-30: Moduliertes Strom-Spannungs-Regime zur Anodisierung in Levasil-haltigem 
Elektrolyten (0,5 M H2SO4, 5°C). 
 
Daraufhin wurde die Anodisierung mit einem veränderten Strom-Spannungs-Regime, wie es 
in Abb. 8-30 dargestellt ist, durchgeführt. Die derart modulierte Spannung hatte schon in den 
in Abschnitt 8.4.2 dargestellten Arbeiten zu einer erhöhten Partikelabscheidung im Vergleich 
zu einer konstanten Spannung von 30 V geführt. Eine REM-Aufnahme der Oberfläche der so 
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anodisierten Schicht auf AA 5754 ist in Abb. 8-31 gezeigt. Es sind Bereiche verschiedener 
Dicken schon anhand der Oberflächenaufnahme erkennbar, wobei drei charakteristische 
Bereiche identifiziert werden konnten: I) Dicker Bereich mit dem kleinsten Anteil an der 
Gesamtfläche, II) Mittlerer Bereich mit einem höheren Anteil an der Gesamtfläche, III) 
Dünner Bereich mit dem höchsten Anteil an der Gesamtfläche. In allen Bereichen sind helle 
Stellen in der Anodisierschicht erkennbar, die bei Anodisierung in reiner 0,5 M H2SO4 nicht 
beobachtet wurden. 
 
 
Abb. 8-31: REM-Aufnahme der nach Abb. 8-30 erzeugten Anodisierschicht mit Markierung 
dreier charakteristischer Bereiche. 
 
Die Oberflächen der verschieden dicken Bereiche wurden einzeln untersucht (Abb. 8-32). Es 
wurde jeweils eine Flächenanalyse der weiß umrandeten Bereiche und eine Punktanalyse an 
einer der hellen Stellen (gekennzeichnet durch ein weißes Kreuz) mittels EDX durchgeführt. 
Die Elementanteile der Flächenanalyse sind in Tabelle 8-4 und die Elementanteile der 
Punktanalyse in Tabelle 8-5 dargestellt. Zusammenfassend enthält die Oberfläche mindestens 
1,91 Gew.-% Si und maximal 3,85 Gew.-% Si. Bei den hellen Stellen in der Oberfläche 
handelt es sich nachweislich um SiO2-Partikel, da der Si-Gehalt bei der Punktanalyse auf 
diesen hellen Stellen auf bis zu 9,57 Gew.-% ansteigt. Der Partikeleinbau von SiO2 in die 
Anodisierschicht ist demnach gelungen. Allerdings sind diese offenbar nicht gleichmäßig in 
der Schicht verteilt sondern liegen als Agglomerate vor. 
Dicker 
Bereich 
Mittlerer 
Bereich Dünner 
Bereich 
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Abb. 8-32: REM-Aufnahmen höherer Vergrößerung der drei in Abb. 8-31 markierten 
Bereiche; oben: dünnster Bereich (ca. 0,5 µm), Mitte: mitteldicker Bereich (ca. 1 µm), unten: 
dickster Bereich (ca. 1,5 – 2 µm). 
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Tabelle 8-4: Ergebnisse der EDX-Flächenanalyse (Gew.-%) der weiß umrandeten Bereiche 
in Abb. 8-32. 
Element Dünner Bereich Mittlerer Bereich Dicker Bereich 
O K 44,45 49,64 57,25 
Mg K 2,78 1,74 2,34 
Al K 48,70 42,79 32,28 
Si K 1,91 2,82 3,85 
S K 2,16 3,01 4,00 
 
Tabelle 8-5: Ergebnisse der EDX-Punktanalyse (Gew.-%) der mit weißem Kreuz markierten 
hellen Stellen in Abb. 8-32. 
Element Dünner Bereich Mittlerer Bereich Dicker Bereich 
O K 58,00 59,08 66,78 
Mg K 2,19 1,29 1,10 
Al K 29,54 26,39 18,00 
Si K 6,46 9,86 9,57 
S K 3,81 3,39 4,55 
 
 
  
Abb. 8-33: REM-Aufnahmen eines Kryobruches einer nach Abb. 8-30 erzeugten 
Anodisierschicht. 
 
A B 
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Tabelle 8-6: Ergebnisse der EDX-Flächenanalysen (Gew.-%) der in Abb. 8-33 umrandeten 
Bereiche. 
Element Bruchkante  
(Abb. 8-33 links) 
Oberfläche  
(Abb. 8-33 rechts) 
O K 66,53 69,19 
Mg K 1,07 1,14 
Al K 24,09 19,27 
Si K 0,57 2,34 
S K 7,74 8,06 
 
Weiterhin sind die Partikel offenbar nur direkt unterhalb der Schichtoberfläche zu finden, 
denn in der Bruchfläche der Anodisierschicht (Abb. 8-33) sind keine Nanopartikel 
nachweisbar und der Si-Anteil in der schwarz umrahmten Fläche in Abb. 8-33 links beträgt 
nur 0,57 Gew.-% (Tabelle 8-6). Dies entspricht ungefähr dem Si-Anteil der verwendeten 
Legierung AA 5754. Auf der Oberfläche der Anodisierschicht sind in Abb. 8-33 rechts 
Unregelmäßigkeiten erkennbar. Hierbei handelt es sich um eingelagerte Partikelagglomerate. 
Das konnte durch einen Anteil von 2,34 Gew.-% Si im weiß umrandeten Bereich 
nachgewiesen werden (Tabelle 8-6). Somit sind hier noch weitere Arbeiten erforderlich, um 
die optimalen Bedingungen zur gleichzeitigen Anodisation und Partikelabscheidung zu 
identifizieren. 
 
8.5 Schlussfolgerungen und Ausblick 
 
Selbstheilende Schutzschichten stellen einen viel versprechenden Ansatz in der aktuellen 
Korrosionsforschung dar. Zahlreiche Arbeiten befassen sich hierzu mit dem Einbau 
inhibitorgefüllter Mikro- oder Nanokapseln. Während die meisten dieser Arbeiten als Matrix 
eine organische Beschichtung oder eine organisch-anorganische Hybridschicht verwenden, 
wurden hier Arbeiten vorgestellt, in denen selbstheilende Schutzschichten auf der Basis einer 
anorganischen, oxidischen Deckschicht Aluminium- und Magnesiumwerkstoffen entwickelt 
werden sollen. 
Für Magnesiumknetlegierungen wurden zunächst geeignete Korrosionsinhibitoren auf ihre 
Wirksamkeit auf AZ31 in Chloridlösung untersucht. Es konnte gezeigt werden, dass die 
konformelle Ordnung selbstorganisierender Monolagen aus Alkylcarbon- oder 
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Alkylphosphonsäuren mit zunehmender Kettenlänge ansteigt. Terbium-, Lanthan- und 
Cersalze zeigen eine korrosionsinhibierende Wirkung, die sich durch eine anodische 
Verschiebung des freien Korrosionspotentiales wie auch eine Erweiterung des 
Passivbereiches in anodischer Richtung ausdrückt. 
Das Anodisierverfahren wurde grundlegend hinsichtlich des Einflusses einer 
Ultraschallbehandlung und des Einbaus von SiO2-Nanopartikeln untersucht. Schichtdicke, 
Homogenität und Morphologie der bei niedrigen Spannungen erzeugten Anodisierschichten 
zeigten eine starke Abhängigkeit von geringen Veränderungen der Anodisierspannung. Eine 
Ultraschallbehandlung hat einen signifikanten, wenn auch bislang geringen Einfluss auf die 
Homogenität der Oxidschichtdicke. Eine Variation der Ultraschall-Parameter (Freuquenz, 
Leistung) sollte hier aber noch weitere Möglichkeiten eröffnen. Die Gegenwart von SiO2-
Nanopartikeln im Elektrolyten führt zu deren Einbau durch elektrophoretische Abscheidung 
während des Schichtwachstums. Dies konnte anhand der Siliziumverteilung in der Schicht 
nachgewiesen werden. Durch den Einbau kommt es offensichtlich zu einer Verdichtung der 
Oxidschicht. Durch Variation von Leitfähigkeit und pH-Wert der Elektrolytlösung sollte hier 
aber noch Optimierungspotenzial ausgeschöpft werden können. 
Im weiteren Verlauf des Vorhabens sollen Versuche zum Beladen poröser Nanopartikel mit 
anorganischen Korrosionsinhibitoren und SAM-Monomeren sowie zu deren Freisetzung in 
verschiedenen Medien durchgeführt werden. Für die langkettigen SAM-Monomere kommen 
als Träger mesoporöse Nanopartikel in Frage. Zunächst soll untersucht werden, ob  bereits auf 
der bloßen Grundlage von van-der-Waals-Wechselwirkungen eine ausreichende Beladung mit 
Monomeren möglich ist. Da in alkalischer Suspension organische Säuren deprotoniert 
vorliegen, und auch die Oberfläche mesoporöser SiO2-Partikel eine negative Ladung aufweist, 
wird möglicherweise eine selektive Funktionalisierung der Innenoberfläche der Poren nötig 
sein, um eine ausreichende Beladung zu ermöglichen. Idealerweise wäre die Anbindung der 
Säure so zu gestalten, dass sie unter korrosiven Bedingungen, beispielsweise bei Erreichen 
eines bestimmten pH-Werts, wieder aufgehoben und somit die Säurefreisetzung initiiert wird. 
Unabhängig davon könnte ein Weg zur korrosionsinduzierten Freisetzung der Monomere in 
der Umhüllung der beladenen Nanopartikel mit mehrlagigen Polyelektrolytschichten 
bestehen. Die Eigenschaft einiger mikroporöser Nanopartikel wie beispielsweise Zeolith X als 
Kationenaustauscher könnte für die Einlagerung von Lanthanidkationen genutzt werden. 
Denkbar wäre auch die Funktionalisierung der Partikeloberfläche mit Carboxylaten, welche 
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Lanthanidkationen binden und bei einem durch Korrosion absinkenden pH-Wert gegen 
Protonen austauschen könnten. 
Für Aluminiumwerkstoffe wurde ein moduliertes Strom-Spannungs-Regime identifiziert, mit 
welchem eine ausreichende Abscheidung von SiO2-Nanopartikeln möglich sein sollte. Um 
diese auch in einem Anodisierelektrolyten bei pH 0 durchführen zu können, wurden Partikel 
mit Polystyrolsulfonat (PSS) derart modifiziert, dass sie auch bei diesem pH-Wert noch eine 
negative Oberflächenladung tragen ohne in ihren sonstigen Eigenschaften zu stark verändert 
zu werden. 
Zur Integration von mit Inhibitoren beladenen Systemen in die Schicht wurden mesoporöse 
SiO2-Nanopartikel erfolgreich hergestellt. Untersuchungen zum Einbau von Inhibitoren sowie 
zu deren Release-Verhalten stehen hier allerdings noch aus. 
Durch REM- und EDX-Untersuchungen an den mit moduliertem Strom-Spannungs-Regime 
erzeugten Anodisierschichten konnte gezeigt werden, dass ein Einbau von SiO2-
Nanopartikeln zwar zu einem signifikanten Anteil erfolgt, jedoch wurden diese bislang nur im 
oberflächennahen Bereich der Oxidschicht identifiziert. Im weiteren Verlauf des Vorhabens 
gilt es hier, hinsichtlich der Parameter ein Optimum zwischen der Oxidschichtbildung und der 
elektrophoretischen Partikelabscheidung zu finden. Hierbei wird erwartet, dass sich eine 
höhere Partikelkonzentration und ein kleinerer Partikeldurchmesser positiv auf eine vermehrte 
Partikeleinlagerung auswirken werden. Der Einfluss der Temperatur auf den Prozess ist 
ebenfalls noch genauer zu untersuchen. Neben den reinen, kompakten SiO2-Nanopartikeln ist 
dann auch noch die Einlagerung der mesoporösen SiO2-Nanopartikel sowie weiterer 
härtesteigender Partikel, wie z.B. Borcarbid, vorgesehen. 
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9 Korrosionsschutz durch quervernetzte selbstorganisierende 
Monoschichten 
 
9.1 Einleitung 
 
9.1.1 Selbstorganisierende Filme als Haftvermittler und Korrosionsschutz 
 
Als Ersatz für anorganische Vorbehandlungen sind seit einigen Jahren auch 
selbstorganisierende Monoschichten (Self-assembled Monolayer, abgekürzt SAM) mit einer 
vertikalen Ausdehnung von wenigen Nanometern als molekulare Haftvermittler zwischen 
Metall und organischer Beschichtung diskutiert worden [1-10]. Sie sind einfach und 
kostengünstig als sehr dünne Filme durch Tauchen oder Spritzen auf eine Metalloberfläche 
aufzubringen und können dennoch die Eigenschaften der Werkstoffoberfläche (z.B. 
Benetzbarkeit, Korrosionsresistenz) grundlegend verändern. So haben selbstorganisierende 
Filme von Phosphonsäure-Derivaten bereits vor einigen Jahren Eingang in eine industrielle 
Anwendung für Aluminiumoberflächen gefunden [4]. Die SAM-Bildung durch 
Phosphonsäuren oder Phosphorsäure-mono-alkylester läuft auf vielen technischen, 
oxidbedeckten Oberflächen, wie z.B. auf Eisen und Stahl, Aluminium, Magnesium oder Zink, 
sehr schnell ab. Weiterhin sind hierzu lediglich verdünnte wässrige Lösungen der SAM-
Moleküle notwendig. Der entsprechend geringe Einsatz von wenig oder ungiftigen 
Chemikalien trägt somit entscheidend dazu bei, dass selbstorganisierende Filme als 
kostengünstige und umweltfreundliche Haftvermittlerschichten zwischen einer 
Metalloberfläche und einer organischen Beschichtung auf ein großes Interesse stoßen. 
 
In [11] konnte bereits gezeigt werden, dass eine Vernetzung der selbstorganisierenden 
Monoschichten deren korrosionsinhibierende Eigenschaften verstärkt. Strehblow et al. 
untersuchten die Inhibition elektrochemischer Prozesse durch Adsorption von Thiolen mit 
aromatischen Kopfgruppen auf Goldoberflächen [12]. Eine starke Behinderung der 
anodischen Oxidation wurde auf die Behinderung des Wasserzutritts zur Goldoberfläche 
zurückgeführt. Auf oxidierten Metalloberflächen hängt die Adsorption wesentlich von der 
Dichte der Hydroxylgruppen ab. Modelluntersuchungen an verschiedenen Metalloxiden 
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haben hier einen eindeutigen Zusammenhang zu der Belegung durch oberflächenaktive 
organische Substanzen aufgezeigt [13]. 
 
9.1.2 Leitfähige Polymere als Korrosionsschutzschichten 
 
Als neuartige organische Beschichtungen werden seit einigen Jahren auch elektrisch leitfähige 
Polymere (z.B. Polypyrrol, Polythiophen, Polyanilin) untersucht [14-23]. Neben Stahl [18, 20, 
21, 24-50] wurden hierbei auch Zink [25], Aluminium [19, 22, 51-53], Nickel [54], 
Magnesium [55, 56], korrosionsbeständiger Stahl [57] und Titan [58] als Substrat verwendet. 
Die Aufbringung leitfähiger Polymere auf der Metalloberfläche kann durch 
Elektropolymerisation der entsprechenden Monomere (Pyrrol, Thiophen, Anilin) erfolgen. 
Hierbei ergibt sich jedoch auf Stahl das Problem, dass es bei den zur Elektropolymerisation 
notwendigen hohen positiven Potentialen zur Metallauflösung kommt. Diese Korrosion im 
Anfangsstadium der Elektropolymerisation kann durch Zugabe von Oxalsäure [34, 35] oder 
Nitraten [34] weitgehend unterdrückt werden. Weitere Aufbringungsverfahren sind die 
chemische Polymerisation [41] und die Auftragung leitfähiger Polymere aus einer Suspension 
heraus [37]. 
 
Zur Korrosionsschutzwirkung leitfähiger Polymere gibt es in der Literatur bislang noch eine 
intensive Diskussion [59, 60]. Vielfach wird jedoch eine starke Abnahme der Korrosionsrate 
und eine deutliche Verschiebung des Korrosionspotentials in anodischer Richtung beobachtet 
[Santos, 1998]. Als Mechanismus der Korrosionsinhibierung wird postuliert, dass das 
leitfähige Polymer als Katalysator für die Bildung von passivierenden Oxidschichten auf der 
Metalloberfläche wirkt [37]. Alternativ wird die Meinung vertreten, dass durch die 
Aufbringung eines leitfähigen Filmes die Sauerstoffreduktion, die für Enthaftungsreaktionen 
an Metall/Polymer-Grenzflächen verantwortlich ist, an die Polymeroberfläche verlagert wird 
[30-32]. Ebenso könnte das leitfähige Polymer als Barriereschicht mit hohem 
Porenwiderstand wirken [61]. Eine endgültige Klärung der Mechanismen ist jedoch bislang 
noch nicht möglich gewesen. 
 
Die Kombination selbstorganisierender Monoschichten mit der Verwendung leitfähiger 
Polymere wurde in der Literatur bislang nur vereinzelt beschrieben. Erste Arbeiten konnten 
hierbei bereits belegen, dass SAMs, die heteroaromatische Moleküle (Pyrrol- [62], 2,5-Di(2“-
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thienyl)pyrrol-Derivate [63]) enthalten, zu einer zweidimensionalen leitfähigen 
Polymerschicht elektropolymerisiert werden können. In der Gruppe von Plieth wurden 
Monoschichten eines Thiophen-Derivates (2(3-Thienyl)ethylphosphonsäure) auf unlegierten 
Stahl aufgebracht, auf die dann eine Polythiophenschicht aus organischer Lösung durch 
Polymerisation von Methylthiophen aufgebracht werden konnte [30-32, 64]. Die Monoschicht 
fungierte dabei einerseits als Haftvermittler für das nachfolgende Polymer und verhinderte 
andererseits die anodische Metallauflösung während der Elektropolymerisation. 
 
In der hier zusammenfassend dargestellten Arbeit sollte nun ein neues Haftvermittlersystem 
für unlegierten Stahl auf der Basis selbstorganisierender Monoschichten von 
Phosphonsäurederivaten entwickelt werden. Dabei sollten die Moleküle so gestaltet werden, 
dass sie nicht nur eine stabile, dicht gepackte Monoschicht auf der Stahloberfläche ausbilden, 
sondern über geeignete Kopfgruppen auch noch miteinander vernetzbar sein sollten. Auf 
diese Weise sollte die Schicht über ein zweidimensionales Polymernetzwerk stabilisiert 
werden. Der Weg zur Bildung dieser quervernetzten Haftvermittlerschichten ist schematisch 
in Abb. 9-1 dargestellt. 
 
 
Abb. 9-1: Schematische Darstellung zum Aufbau quervernetzter, selbstorganisierender 
Monoschichten von Phosphonsäure-Derivaten [65]. 
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9.2 Experimentelles 
 
9.2.1 Erzeugung und Polymerisation selbstorganisierender Monoschichten 
 
Zahlreiche der in den Versuchen eingesetzten Phosphonsäuren waren nicht kommerziell 
verfügbar und mussten somit selbst synthetisiert werden. Teilweise waren diese zumindest 
bereits aus der Literatur bekannt, zum Teil wurden aber auch gänzlich neue Moleküle 
hergestellt. Die organischen Synthesewege sind zum Teil veröffentlicht [66] oder in dem 
entsprechenden Schlussbericht zugänglich [67]. Eine detaillierte Darstellung würde über die 
Zielsetzungen der vorliegenden Schrift hinausgehen, so dass an dieser Stelle darauf verzichtet 
werden kann. In Abb. 9-2 bis Abb. 9-4 sind die wichtigsten Phosphonsäurederivate, die zum 
Einsatz gekommen sind, dargestellt. Diese umfassen zunächst Moleküle mit Kopfgruppen, die 
durch eine elektrochemische Polymerisation zu einem leitfähigen Polymer vernetzt werden 
können (Abb. 9-2).  
 
S S S
P
O
OH
OH
NH2
O
(CH2)8
PO3H2
Terthiophenehexane phosphonic acid (TTHPA)
2-Aminophenoxy- octyl- 
phosphonic acid (APOPA)
N
(CH2)6
PO3H2
N-pyrrole-hexanephosphonic acid (PHPA)  
Abb. 9-2: Synthetisierte Phosphonsäuren mit Monomerkopfgruppen (Terthiophen-, Anilin-, N-
Pyrrol-Kopfgruppe) zum Aufbau leitfähiger Polymerstrukturen durch Elektropolymerisation. 
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Darüber hinaus wurden Moleküle mit Alkyl- oder Arylketten eingesetzt, die lackreaktive 
Kopfgruppen enthalten, so dass eine Quervernetzung über das anschließend aufgebrachte 
Lacksystem bei dessen Aushärtung möglich ist (Abb. 9-3). Mit diesen Molekülen wäre kein 
eigenständiges Vernetzungsverfahren notwendig und der Gesamtprozess würde wesentlich 
vereinfacht. 
 
Dodecanediphosphonic acid ( DDPA ) 
P ( CH2 )12 P
O
OH
OH O
OH
OH
N-Ethylaminododecane -  
( CH2 )12 P
O
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N
.
H
phosphonic acid ( EADPA ) 
CH2 P
O
OH
OH
P
O
OH
OHOH
OH
Undecenyl phosphonic acid ( UDPA ) 10,11-Dihydroxyundecyl -
phosphonic acid ( DHUPA) 
PO3H2
H3O2 P Bis-benzylphosphonic acid (BBPA)  
Abb. 9-3: Synthetisierte Phosphonsäuren mit lackreaktiven Kopfgruppen. 
 
Des Weiteren wurde einige Moleküle untersucht, die ein oligomeres Gerüst, z.B. aus 
Einheiten leitfähiger Polymere, und mehrere Phosphonsäure-Ankergruppen tragen (Abb. 9-4). 
Es wurde untersucht, ob mit diesen Molekülen eine weitere Vernetzung evtl. nicht mehr 
erforderlich ist. Dies würde eine erhebliche Vereinfachung des Verfahrens bedeuten und 
somit die Chancen für eine technische Umsetzung erheblich steigern. 
Die Aufbringung der selbstorganisierenden Filme erfolgte üblicherweise, indem das 
passivierte Stahlsubstrat für etwa 1 Minute bei 45°C in eine 10-3 M wässrige Lösung der 
entsprechenden Phosphonsäure getaucht wurde. Für die Laborversuche wurden Proben des 
unlegierten Stahles St37 einer Größe von 15 x 20 mm bei einer Dicke von 4 mm eingesetzt. 
Diese wurden mit SiC-Papier bis zu einer Körnung von 800 geschliffen und mit Aceton 
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entfettet. Nach der Aufbringung der SAM-Schicht wurden die Proben üblicherweise 
wenigstens 1 Tag in trockener, staubfreier Atmosphäre gelagert, um den Molekülen 
Gelegenheit zu weiterer selbstorganisierter Ausrichtung zu geben. 
 
Thiophene - Oligomers ; n = 1 - 6 
NH2 N N NH2
O
(CH2)8 PO3H2
O
(CH2)8H2O3 P
( TABOPS )
S S S
PO3H2
CH3CH3
n
 
Abb. 9-4: Synthetisierte SAM-Moleküle mit oligomerer Gerüststruktur (Oligo-Anilin, Oligo-
Thiophen) und gegebenenfalls mehreren Phosphonsäure-Ankergruppen. 
 
9.2.2 Untersuchungsmethoden 
 
Kontaktwinkel-Messungen stellen eine sehr schnelle und einfache Untersuchungsmethode 
dar, um Hinweise auf die Adsorption der organischen Moleküle auf der Metalloberfläche zu 
erhalten. Hohe Kontaktwinkel zeigen dabei eine Hydrophobisierung der Metalloberfläche 
durch die außenständigen Alkylgruppen der selbstorganisierenden Schicht an. Diese 
Messungen wurden mit dem Messgerät OCA 15 plus der Firma dataphysics 
softwareunterstützt mit einer Videokamera durchgeführt. 
Die Eigenschaften der SAM-bedeckten Metalloberfläche wurden mit elektrochemischen 
Methoden (Stromdichte-Potential-Kurven, Impedanzspektroskopie) in wässrigen 
Salzlösungen (typischerweise 0,1 M Na2HPO4) untersucht. Um definierte 
Transportverhältnisse einstellen zu können, wurden rotierende Scheiben des unlegierten 
Stahles mit einer Fläche von 0,36 cm2 als Arbeitselektroden bei einer 
Rotationsgeschwindigkeit von 500 U min-1 eingesetzt. 
Ergänzend zu den elektrochemischen Messungen wurden zahlreiche einfache wie auch 
industrielle Korrosionstests durchgeführt, um schnelle Aussagen über die 
Korrosionsschutzwirkung der Filme gewinnen zu können. Bei einfachen Kurzzeittests wurden 
beschichtete Stahlproben für einige Stunden in belüftete 1%ige NaCl-Lösung, gepuffert 
mittels 10-3 M Essigsäure und 10-2 M Natriumacetatlösung auf pH=5,6, vollständig 
Kapitel 9: Korrosionsschutz durch quervernetzte selbstorganisierende Monoschichten 
 
 Seite 253 
eingetaucht. Danach wurde optisch der Rostgrad vergleichend bewertet. Die industriellen 
Korrosionstests umfassten den einfachen Salzsprühnebel-Test aber auch einen komplexen 
Wechselklima-Test nach der VDA-Richtlinie 621-415. Hierzu wurden auch Bleche mit einem 
vollständigen Automobil-typischen Beschichtungsaufbau einbezogen. 
Neben der Korrosionsbeständigkeit spielt auch die Haftfestigkeit von organischen 
Beschichtungen auf der SAM-bedeckten Stahloberfläche eine wesentliche Rolle. Daher 
wurden Haftzugmessungen mit einem Messgerät vom Typ Adhesionmaster 525 MC der 
Firma Erichsen durchgeführt. Hierzu wurden zwei Stempel mit einem Durchmesser von 20 
mm exakt einander gegenüber stehend sowohl auf die Beschichtungsoberfläche wie auch auf 
die metallische Probenunterseite geklebt. Der obere Stempel wurde vor der Messung 
rundherum vom Lack frei geschnitten. Die Stempel wurden dann mit kontrollierter Kraft bis 
zum mechanischen Versagen des Verbundes auseinander gezogen. 
 
9.3 Selbstorganisierende Filme auf Stahloberflächen 
 
9.3.1 Vorbereitung der Stahloberfläche 
 
Phosphonsäuren sind in der Lage, an oxidbedeckte Metalloberflächen anzubinden. 
Entscheidend ist hierbei eine möglichst hohe Dichte an OH-Gruppen, mit denen der 
Bindungsaufbau erfolgen kann. Zur gleichmäßigen Anbindung der Phosphonsäure-
Ankergruppen ist daher zunächst der Aufbau einer homogenen Oxidschicht auf der 
Stahloberfläche notwendig. Um dies zu erreichen, wurden verschiedene Wege untersucht. Bei 
allen Versuchen wurde die Stahloberfläche zuvor mit SiC-Papier der Körnungen 500 und 
1000 geschliffen, mit Wasser abgespült und abschließend mit Ethanol oder Aceton entfettet. 
Bei Eisenwerkstoffen ist generell eine Passivierung mit 10%iger Salpetersäure im 
Ultraschallbad in kurzer Zeit (hier 4 Minuten bei 30°C) möglich. Dabei entsteht eine graue, 
feinporöse Oberfläche, die anschließend mit Wasser oder Ethanol gereinigt wird, um evtl. 
vorhandene geringe Kohlenstoffablagerungen aus oxidierten organischen Verunreinigungen 
zu entfernen. Abb. 9-5 zeigt hierzu den Vergleich zweier Stahloberflächen mit und ohne 
Salpetersäure-Behandlung. Die linke Probe zeigt dabei die angeätzte Oberfläche nach der 
Passivierung, während die rechte Probe nur geschliffen und entfettet wurde. Aufgrund des 
hohen Verbrauches an Salpetersäure und der sich bei dem Verfahren bildenden nitrosen Gase 
ist die Salpetersäure-Passivierung allerdings nur für eine Laboranwendung an kleineren 
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Proben und nicht für die technische Anwendung geeignet. In den vorliegenden Arbeiten 
wurde sie allerdings im Sinne der grundlegenden Untersuchungen zur Anbindung der dünnen 
Polymerfilme aufgrund der entstehenden sehr homogenen Oxidschicht dennoch verwendet. 
 
    
Abb. 9-5: Typisches Erscheinungsbild der Stahloberfläche (St37) nach Passivierung in 10% 
HNO3 (links) im Vergleich zur geschliffenen und entfetteten Stahloberfläche (rechts) [67, 68]. 
 
Als eine weitere, sehr aussichtsreiche Methode der Oberflächenvorbehandlung erwies sich die 
Anwendung verdünnter Phosphorsäure. Diese führt zur Ausbildung einer dünnen 
Eisenphosphatschicht, an die ebenfalls eine Anbindung der Phosphonsäuren möglich sein 
sollte. Dafür wurde das kommerziell erhältliche Wischphosphatiermittel Surtec 608® 
verwendet, das im Wesentlichen aus ca. 10% Phosphorsäure und verschiedenen Netzmitteln 
(Alkohole, nichtionische Tenside) besteht. Mit einem saugfähigen Papier wurde mit dieser 
Lösung über die Oberfläche gewischt und die überstehende Lösung anschließend entfernt. 
Danach bildet sich innerhalb von ca. 3 Stunden an Luft an der Oberfläche eine dünne, stabile 
Deckschicht aus Eisen(III)phosphat. Diese ist chemisch und elektrochemisch stabil. Die 
einfache und kostengünstige Methode ist auch für großtechnische Anwendungen geeignet. 
Eine weitere Alternative stellt die elektrochemische Passivierung des Stahls durch anodische 
Polarisation in einer 0,1 M Na2HPO4-Lösung dar. Dazu wurden die Proben in einer 3-
Elektroden-Anordnung unter potentiostatischer Kontrolle zwischen 0 und +800 mVNHE mit 
einer Vorschubgeschwindigkeit von 2 mV s-1 polarisiert. Dabei entsteht eine dünne, stabile 
Passivschicht von 10-20 nm Dicke. 
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9.3.2 Untersuchungen zur Adsorption von Phosphonsäuren auf vorbehandelten 
Stahloberflächen 
 
Vor der SAM-Bildung wurden die passivierten Oberflächen nochmals mit Wasser und 
Methanol gespült und im Luftstrom getrocknet. Zur Adsorption wurden die hergestellten 
Phosphonsäuren je nach Löslichkeit in einem Wasser/Ethanol-Gemisch mit 10-70% 
Ethanolanteil 10-3-molar gelöst. Die SAM-Bildung erfolgte dann durch 1-minütiges Tauchen 
der Stahlproben bei 40°C. Nach dem Tauchen wurden die Proben mit Wasser und Methanol 
abgespült und im Luft- bzw. Stickstoffstrom getrocknet. Vor einer weiteren Untersuchung 
wurden die Proben jeweils für 3 bis 5 Tage staubfrei an Luft gelagert, um eine optimale 
Ausrichtung und Orientierung der SAM-Kopfgruppen zu erreichen. 
 
    
 
Abb. 9-6: Kontaktwinkelmessungen an wischphosphatiertem Stahl St37; oben links: ohne 
SAM, oben rechts: mit TTHPS-SAM und unten: mit DPS-SAM [65]. 
 
Als einfache und schnelle Methode zum Nachweis einer erfolgreichen SAM-Bildung eignet 
sich die Messung des Kontaktwinkels, bei der ein Wassertropfen (2 bis 8 µl) unter definierten 
Bedingungen auf die Oberfläche aufgesetzt wird. Der von der Grenzflächenenergie abhängige 
Kontaktwinkel wird sowohl von der chemischen Struktur der verwendeten Phosphonsäuren 
(Kopfgruppen) wie auch von der aus der Passivierungsmethode resultierenden 
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Oberflächenrauhigkeit bestimmt. Große Kontaktwinkel im Bereich von 120° bis 150° wurden 
bei hydrophoben Kopfgruppen und starker Oberflächenrauhigkeit gefunden. Abb. 9-6 zeigt 
exemplarisch einige typische Kontaktwinkelmessungen auf mittels Wischphospatierung 
vorbehandeltem St37 vor und nach der SAM-Bildung. 
Bei Verwendung von Phosphonsäuren ohne polare Kopfgruppe lagen die gemessenen 
Kontaktwinkel stets über 90° und somit deutlich über den Werten der reinen Stahloberfläche 
(um 50°) bzw. der passivierten Stahloberfläche mit 10° bis 75° je nach Passivierungsmethode. 
Tabelle 9-1 zeigt in einer Übersicht die gemessenen Kontaktwinkel auf St37 in Abhängigkeit 
von der Passivierungsmethode und der SAM-Bildung im Tauchprozess. Angegeben sind die 
jeweiligen Mittelwerte aus vier bis acht Messungen, wobei die Streuung um den Mittelwert 
weniger als 1° betrug. 
 
Tabelle 9-1: Kontaktwinkel an passiviertem Stahl St37 in Abhängigkeit von der 
Passivierungsmethode und der SAM-Bildung mit DPS oder TTHPS [65]. 
 
 
Passivierter St 37 
(ohne SAM) 
DPS – SAM TTHPS – SAM 
Passivierung mit 10% 
HNO3   
 
 
10 - 200 
 
135.70  
 
140.50 
Passivierung mit  
ca. 10 % H3PO4 
( Surtec 608 )  
 
 
40.70 
 
142.10 
 
107.30 
Elektrochemische 
Passivierung in 
0.1 M Na2HPO4  
 
 
72.50 
 
113.60 
 
 
Zur elektrochemischen Charakterisierung der gebildeten SAM-Schichten wurden 
Stromdichte-Potential-Kurven an passivierten Stahlproben aufgenommen. Abb. 9-7 zeigt zwei 
anodische Polarisationskurven, die mit und ohne SAM der Dodecylphosphonsäure an 
wischphosphatiertem Stahl gemessen wurden. Es ist deutlich zu erkennen, dass die 
Passivstromdichte durch die Adsorption der DPS um den Faktor 5 bis 7 verringert wird. 
Offenbar wird also durch die organische Monoschicht die chemische Auflösung der 
Passivschicht so stark gehemmt, dass die anodische Stromdichte für deren Nachbildung 
signifikant abnimmt. Ein ähnliches Verhalten wird bei der SAM-Bildung mit 
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Terthiophenhexanphosphonsäure (TTHPS) beobachtet, während andere Moleküle eine 
weniger ausgeprägte Wirksamkeit zeigten (Abb. 9-8). 
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Abb. 9-7: Anodische Stromdichte-Potential-Kurven an St37 mit und ohne DPS-SAM, 
rotierende Scheibenelektrode (A=0,35 cm2), Wischphosphatierung, belüftete 0,1 M Na2HPO4-
Lösung, v=2 mV s-1, Rotation 500 U min-1[65]. 
 
Abb. 9-8: Anodische Stromdichte-Potential-Kurven an St37 mit und ohne Belegung durch 
verschiedene SAM-Moleküle, rotierende Scheibenelektrode (A=0,35 cm2), 
Wischphosphatierung, belüftete 0,1 M Na2HPO4-Lösung, v=1 mV s-1, Rotation 500 U min-1 
[68]. 
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Bei Verwendung von kommerziell erhältlicher Nitrilo-tris-methanphosphonsäure (NTMPS) 
konnte hingegen keine Inhibierung der Eisenauflösung festgestellt werden. Mögliche 
Erklärungen könnten hier in der geringeren Kettenlänge des Spacers oder einer 
möglicherweise geringeren Packungsdichte der Monoschicht gefunden werden. Vergleichbare 
Ergebnisse zur Wischphosphatierung wurden hier auch mit den anderen 
Passivierungsmethoden erhalten. 
 
Ausgehend vom freien Korrosionspotential wurden in belüfteter Lösung auch kathodische 
Stromdichte-Potential-Kurven in Natriumperchloratlösung aufgenommen. Abb. 9-9 zeigt 
diese in der halblogarithmischen Tafelauftragung (log |I| vs. E). 
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Abb. 9-9: Kathodische Stromdichte-Potential-Kurven von St37 mit und ohne DPS-SAM in  
0,1 M NaClO4-Lösung (belüftet und unbelüftet), rotierende Scheibenelektrode (A=0,35 cm2), 
Wischphosphatierung, v=2 mV s-1, Rotation 2000 U min-1 [65]. 
 
Es ist zu erkennen, dass die Kurve im durchtrittskontrollierten Tafelbereich durch die SAM-
Bildung durch DPS signifikant verändert wird. Die Korrosionsstromdichte sinkt in diesem 
Bereich etwa um den Faktor 7 ab. Das freie Korrosionspotential ändert sich dabei nur 
geringfügig und auch der in belüfteter Lösung auftretende rotationsabhängige kathodische 
Diffusionsgrenzstrom der Sauerstoffreduktion wird nur wenig beeinflusst. In entlüfteter 
Lösung sinkt letzterer naturgemäß stark ab, was zu einer kathodischen Verschiebung des 
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freien Korrosionspotentials um mehrere hundert Millivolt führt. Ein ähnliches Verhalten 
zeigte auch der mit TTHPS-SAM belegte Stahl. 
 
9.3.3 Elektropolymerisation adsorbierter organischer Moleküle 
 
Zur Stabilisierung des selbstorganisierenden Filmes und damit der Metall/Polymer-
Phasengrenze wurde neben einer guten Anbindung an das Metall auch eine Quervernetzung 
der Primerschicht angestrebt. Diese sollte durch eine Polymerisation der Thiophen-
Kopfgruppen erreicht werden, was grundsätzlich durch chemische oder elektrochemische 
Oxidation möglich ist. Dabei werden Radikalkationen gebildet, die zu längeren Ketten 
(Oligomeren) kombinieren. Eine Quervernetzung führt schließlich zur Bildung 
zweidimensionaler Polymerstrukturen. Das Elektrodenpotential, bei dem dieser Prozess 
stattfindet, hängt wesentlich von den chemischen Eigenschaften der Kopfgruppe ab. Die 
Elektropolymerisation der Bithiophen-Kopfgruppe in BTHPS wurde zunächst auf reinem 
Eisen nachgewiesen. Da das hierzu notwendige Elektrodenpotential jedoch mit ca. 1,2 V vs. 
NHE relativ hoch liegt, sollte auf Stahl durch die Anwendung der Terthiophen-Kopfgruppe in 
TTHPS oder der N-Pyrrol-Kopfgruppe in NPHPS bereits bei einem niedrigeren Potential die 
Elektropolymerisation erreicht werden. Im Vergleich zu BTHPS ist in dem Pyrrol-Derivat die 
Elektronendichte in der Kopfgruppe höher, während in TTHPS eine höhere 
Mesomeriestabilisierung des Radikalkations vorliegt. 
Die Elektropolymerisation wurde nach der SAM-Bildung in einem weiteren Schritt in 
belüfteter Propylencarbonat-Lösung mit Tetrabutylammoniumperchlorat als Leitsalz 
potentiodynamisch durchgeführt. In wässrigen Elektrolyten ist eine Polymerisation von Bi- 
oder Terthiophen-Derivaten generell nicht möglich, da das Wasser mit den reaktiven 
Radikalkationen reagieren kann. In Abb. 9-10 sind charakteristische Cyclovoltammogramme 
für die Elektropolymerisation einer SAM-Schicht mit Terthiophen-Kofpgruppe (TTHPS) 
dargestellt. Oberhalb von etwa +900 mV vs. NHE treten die für leitfähige Polymere typischen 
Oxidations- und Reduktionspeaks auf, die nach wenigen Minuten einen stationären Zustand 
erreichen. Die Elektropolymerisation ist dann weitgehend abgeschlossen und die anodischen 
und kathodischen Ladungsumsätze sind nur noch der Oxidation bzw. Reduktion der 
zweidimensionalen Polymerschicht zuzuordnen. Die beobachteten Redoxprozesse sind somit 
für leitfähige Polymere charakteristisch. 
Kapitel 9: Korrosionsschutz durch quervernetzte selbstorganisierende Monoschichten 
 
 Seite 260 
-60
-40
-20
0
20
40
60
80
100
120
140
160
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2 1,4
E / V  vs. NHE
 
Abb. 9-10: Cyclovoltammogramme (5 Zyklen) an St37 mit TTHPS-SAM in Propylencarbonat 
+ 0,1 M NBu4ClO4 (belüftet), Stahl in HNO3 passiviert, v=200 mV s-1, A=0,35 cm2[65]. 
 
Dabei wird das Polymer von dem leitfähigen oxidierten Zustand in den nicht-leitenden 
reduzierten Zustand quasi reversibel geschaltet [69, 70]. Bei diesem Vorgang findet neben 
dem Elektronentransfer auch ein Austausch von Anionen zwischen dem Polymer und dem 
Elektrolyten statt: 
 
 
 
Bei entsprechenden Messungen an Stahloberflächen ohne SAM-Belegung treten die 
Oxidations- und Reduktionspeaks hingegen nicht auf. Sie sind somit eindeutig der SAM-
Schicht zuzuordnen. Die mit der Umladung der Polythiophenschicht verbundenen 
Ladungsumsätze, die aus dem Flächenintegral der anodischen und kathodischen Peaks in 
Abb. 9-10 ermittelt werden können, liegen in der Größenordnung der für die Umladung einer 
Monoschicht zu erwartenden Werte, wenn man davon ausgeht, dass nur jeder dritte bis vierte 
Thiophenring eine positive Ladung trägt. Dies entspricht einem Oxidationsgrad von ca. 30% 
[69]. 
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Im Unterschied zu TTHPS konnte in entsprechenden Versuchen mit der Pyrrol-Kopfgruppe 
(NPHPS) kein eindeutiger Hinweis auf eine Polymerisation ermittelt werden. Ein 
Erklärungsansatz hierfür könnte darin zu sehen sein, dass der größere Abstand zwischen den 
relativ kleinen Pyrrol-Kopfgruppen eine schnelle Kupplung der Radikalkationen behindert. 
 
9.3.4 Korrosionsschutzeigenschaften 
 
Zur Untersuchung der Korrosionsschutzwirkung der aufgebrachten selbstorganisierenden 
Filme wurden einfache Tauchversuche ohne eine weitere Deckbeschichtung durchgeführt. 
Hierzu wurden die in 10% HNO3 passivierten und SAM-beschichteten Proben für einige 
Stunden in 1% NaCl-Lösung, gepuffert mit 10-3 M Essigsäure und 10-2 M Natriumactetat auf 
pH 5,6, getaucht und der Rostgrad anschließend optisch bewertet.  
 
 
Abb. 9-11: Je 3 Proben von in 10% HNO3 passiviertem St37 mit und ohne Belegung durch 
einen DDPS-SAM nach 7 h in 0,1 M NaCl belüftet [68]. 
 
Wenngleich die SAM-Schichten sicher nicht für den Korrosionsschutz ohne weitere 
Beschichtung gedacht sind, so lässt sich über solche einfachen Tests doch ein erstes qualitativ 
vergleichendes Bild zur Schutzwirkung gewinnen. Abb. 9-11 zeigt exemplarisch ein solches 
Testergebnis, bei dem drei Proben mit Passivierung + SAM (Dodecyldiphosphonsäure) drei 
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nur passivierten Proben gegenüber gestellt wurden. Wie in diesem Beispiel konnte bei den 
meisten SAM-Schichten eine leichte Inhibierung der Rostbildung im Vergleich zum nur 
passivierten St37 beobachtet werden. Die der Abb. 9-11 zu Grunde liegenden DDPS-SAMs 
zeigten hierbei die größte Wirksamkeit. 
 
Zur Bewertung der Schutzwirkung der SAMs als Bestandteil eines industriellen 
Beschichtungssystems wurden weiterhin umfangreiche industrielle Korrosionstests 
durchgeführt. Hierzu wurden verschiedene SAMs, vor allem auf Basis der Substanzen mit 
oligomerer Struktur, auf verzinktem Stahl bzw. verzinktem Stahl mit Phosphatierung 
aufgetragen und die Proben anschließend mit einer automobiltypischen kathodischen 
Tauchlackierung (KTL) versehen. Im Klimawechseltest zeigte sich gegenüber der SAM-
freien Beschichtung generell eine Reduzierung der Blasenbildung auf der Fläche sowie der 
Delamination an Schnittkanten. Am Ritz konnte nur im Falle der bereits vorphosphatierten 
Bleche eine leichte Verringerung der Delamination erzielt werden. Die im Automobilbereich 
geforderten 15 Zyklen ohne Enthaftungserscheinungen konnten in keinem Fall erreicht 
werden. 
Im neutralen Salzsprühnebeltest nach ISO 9227 konnte generell eine Reduktion der 
Zinkkorrosion an Schnittkanten beobachtet werden. Auf vorphosphatierten Oberflächen 
konnten SAMs auch zu einer Reduktion der Zinkkorrosion im Ritz führen. 
 
9.4 Schlussfolgerungen und Ausblick 
 
Die bisherigen Untersuchungen zeigen, dass sich auf passivierten Stahloberflächen definierte 
Monoschichten von Phosphonsäure-Derivaten durch einen einfachen Tauchprozess in 
wässrigen Lösungen aufbringen lassen. Dabei findet eine Selbstorganisation der Moleküle an 
der Metalloberfläche statt. Besitzen diese Moleküle eine polymerisierbare Kopfgruppe (z.B. 
Bithiophen, Terthiophen), so kann unter bestimmten Bedingungen durch 
Elektropolymerisation eine Quervernetzung erreicht und somit eine zweidimensionale Schicht 
eines leitfähigen Polymers erzeugt werden. Hierzu konnten verschiedene nicht kommerziell 
erhältliche Verbindungen selbst synthetisiert werden. 
Die verschiedenen Korrosionstests konnten zeigen, dass eine Verbesserung des 
Korrosionsschutzes durch eine SAM-Belegung der Oberfläche vor der Lackierung zum Teil 
möglich ist. Die bisherigen Ergebnisse zeigen somit neue Wege zur Entwicklung alternativer 
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Primersysteme mit korrosionsinhibierenden Eigenschaften und verbesserter Haftung für die 
organische Beschichtung von Metallen auf, allerdings ist eine weitere Optimierung des 
Verfahrens und der einzusetzenden Moleküle notwendig. 
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10 Korrosionsschutz durch nanoskalige Biopolymerfilme 
 
10.1 Einleitung 
 
10.1.1 Mikrobiell beeinflusste Korrosion 
 
Mikrobiell beeinflußte Metallkorrosion (MIC) hat in den letzten Jahren ein verstärktes 
Interesse gefunden, wie die Proceedings internationaler Konferenzen und Symposien [1-3] 
sowie einige Kompendien zu dieser Thematik belegen [4, 5]. Übersichtsartikel hierzu finden 
sich u.a. bei Franklin und White, Lewandowski et al., Little et al., Mansfeld oder Videla [6-
16]. Nachdem diese Form der Korrosion zunächst als ‚nebensächlich’ betrachtet worden war, 
konnte anhand fundierter Untersuchungen die Überzeugung durchgesetzt werden, dass MIC 
nicht nur eine Begleiterscheinung von Korrosionsschäden ist. Gegenwärtig ist akzeptiert, dass 
Mikroorganismen sogar maßgeblich für das Einsetzen von Korrosion sein bzw. diese 
erheblich beschleunigen können [17]. Dabei sind die häufig verschiedenen Mikroorganismen 
in einer Matrix aus so genannten extrazellulären polymeren Substanzen (EPS), dem Biofilm, 
eingebettet [18, 19]. Biofilme als solche stellen ein wässriges Medium dar und können bereits 
zur Bildung von galvanischen Lokalelementen auf Metalloberflächen beitragen. Als korrosive 
Agenzien können darüber hinaus (chemisch) reduzierte Ausscheidungsprodukte des 
mikrobiellen Stoffwechsels fungieren, die aufgrund ihrer spezifischen Eigenschaften (z.B. 
hohes Oxidationspotential, Azidität) die Korrosionsreaktionen direkt unterstützen (z.B. durch 
Vergrößerung der Kathodenfläche, Säureangriff). Der schädliche Einfluss von 
Mikroorganismen ist dabei natürlich nicht auf metallische Werkstoffe beschränkt [20]. So 
konnte z.B. ein Angriff von Gläsern durch bestimmte Pilze nachgewiesen werden [21], jedoch 
greifen bei diesen nichtmetallischen Werkstoffen unterschiedliche Mechanismen. Von der 
mikrobiell beeinflussten Korrosion zu unterscheiden ist auch das so genannte Biofouling, 
welches auch nicht zerstörend wirkende Effekte von Biofilmen, wie z.B. die Verstopfung von 
Rohrleitungen oder den Verlust der Wärmeleitung in Wärmetauschern, einschließt [17, 18, 
22, 23]. 
Da zu den Mechanismen der mikrobiell beeinflussten Korrosion von Metallen bereits eine 
große Zahl an Übersichtsarbeiten existiert (s.o.), seien hier nur einige wesentliche Punkte 
zusammengefasst. Im Zusammenhang mit der Biokorrosion an Metallen sind insbesondere 
drei verschiedene Gruppen von Mikroorganismen von Bedeutung: Sulfat-reduzierende und 
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Schwefel-oxidierende Bakterien (SRB bzw. SOB) sowie Mangan-oxidierende 
Mikroorganismen (MOMO). Ihre jeweilige Rolle und die zugrunde liegenden Mechanismen 
werden im Folgenden kurz erläutert.  
Mikroorganismen aus der Gruppe der SRB sind eine der Hauptursachen für MIC unter 
anaeroben Bedingungen. SRB werden häufig auf unlegierten Stählen, wie sie z.B. für 
Rohrleitungen verwendet werden, an Stellen lokal verstärkter Korrosion gefunden. Es wird 
angenommen, dass sie für bis zu 50% aller Schadensfälle durch MIC verantwortlich sind. 
Besonders häufig treten SRB in Verbindung mit Korrosionsschäden in marinen Umgebungen 
auf [24, 25]. SRB wachsen und leben generell strikt anaerob, obwohl einige Arten Sauerstoff 
tolerieren können. Typische Vertreter der SRB sind z.B. Desulfovibrio vulgaris sowie die 
marinen Arten D. alaskensis und D. indonesiensis.  
SRB oxidieren verschiedene organische Substanzen. Dabei wird Schwefel in höheren 
Oxidationsstufen, z.B. in Sulfat, Thiosulfat oder auch Elementarschwefel als 
Elektronenakzeptor genutzt und zu Schwefelwasserstoff (H2S) reduziert. In Gegenwart von 
Eisenwerkstoffen reagiert Schwefelwasserstoff mit Eisen(II)-Ionen zu schwerlöslichem 
Eisensulfid, welches auf dem Werkstoff ausfällt und die Kathodenoberfläche vergrössert. 
Damit werden sowohl Eisen(II)-Ionen "extrahiert" als auch die elektrochemische Reaktion 
(Korrosion) durch die vergrösserte Kathode beschleunigt [14].  
Der korrosive Angriff von SRB auf metallische Werkstoffe wird noch deutlich verstärkt, 
wenn sie in Biofilmen synergistisch mit aerob lebenden Schwefel-oxidierenden Bakterien 
(SOB) wachsen. Diese Interaktion ist typisch für Bedingungen mit wechselndem 
Sauerstoffangebot, wie an Hafenspundwänden mit wechselnden Wasserständen. Typische 
Vertreter der SOB sind z.B. Acidithiobacillus (At.) ferrooxidans (Eisen- und 
Schwefeloxidierer), At. thiooxidans und Thiomonas intermedia. Die Interaktion dieser beiden 
Bakterienarten führt zu einem biologisch getriebenen Schwefelkreislauf, dem Sulfuretum. Bei 
Niedrigwasser wird das durch die SRB gebildete Eisensulfid durch die SOB über Thiosulfat, 
Schwefel und Polythionate zu Schwefelsäure (Sulfat) umgesetzt. Die Umgebung wird dabei 
stark angesäuert und der Metallwerkstoff durch die Schwefelsäure direkt angegriffen 
(Säurekorrosion). Bei Hochwasser wiederum wird das durch die SOB zur Verfügung gestellte 
Sulfat durch SRB zu Schwefelwasserstoff umgesetzt, welches mit Eisen reagiert und als 
Eisensulfid ausfällt. Der entstandene Schwefelkreislauf wird einerseits direkt durch die 
Korrosion des Eisenwerkstoffes und andererseits durch in der Umgebung verfügbare 
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organische Substanzen innerhalb des Biofilms getrieben und führt in sehr kurzer Zeit zu 
starken Korrosionsschäden [14]. 
Insbesondere bei der Korrosion hochlegierter Stähle spielen die Mangan-oxidierenden 
Bakterien, wie Leptothrix discophora, eine wichtige Rolle. Es wurde nachgewiesen, dass sie 
bei dem so genannten „Ennoblement“ das Ruhepotenial rostfreier Stähle und anderer passiver 
Metalle und Legierungen signifikant erhöhen können [26-28]. Sie oxidieren Mangan(II)-
Ionen zu Mangan(IV)-oxid, welches an der Oberfläche ausfällt. Diese Ablagerungen 
beeinflussen das Korrosionsverhalten des Materials erheblich [28]. Linhardt beschreibt u.a. 
einen Korrosionsfall in einem Wasserkraftwerk, bei dem große Mengen an Mangandioxid 
gefunden wurden [29, 30]. Durch diese Verbindung wurde dort Lochkorrosion durch Chlorid-
Ionen an rostfreiem Stahl verursacht. Auffällig dabei war, dass die Chlorid-Konzentration 
deutlich unter dem Bereich lag, der allgemein für den dort vorhandenen Stahltyp als kritisch 
für die Initiierung von Lochkorrosion angesehen wird.  
 
Die Korrosionsgeschwindigkeit von Metallen kann bei der mikrobiell beeinflussten Korrosion 
also allgemein zunächst durch Bildung galvanischer Lokalelemente auf einer mit 
metabolischen Ausscheidungen inhomogen belegten Oberfläche erhöht werden. So sind 
einige Mikroorganismen dafür bekannt, Stoffwechselprodukte abzuscheiden, die einen stark 
anodischen Charakter aufweisen, wie z.B. bereits für die Manganoxide erläutert wurde. Auch 
die durch Sulfatreduzierende Bakterien (SRB) unter anaeroben Bedingungen erzeugten 
Sulfide können eine solche anodische Wirkung aufweisen, wobei auch der dabei zunächst 
gebildete Schwefelwasserstoff selbst als stark korrosiv gegenüber Metallen bekannt ist [24].  
Darüber hinaus können andere aggressive Stoffwechselprodukte, wie z.B. Mineralsäuren oder 
komplexierende organische Verbindungen die Korrosionsgeschwindigkeit erhöhen. Im 
Gegensatz zu unlegierten Stählen weisen hierbei die hochlegierten Edelstähle gegenüber 
diesem allgemeinen Angriff eine höhere Korrosionsbeständigkeit auf. Dennoch kann auch 
hier die Gegenwart eines Biofilmes zu einer signifikanten Erhöhung der 
Korrosionsgeschwindigkeit führen, wenn schädliche Anionen wie Chlorid unter dem Biofilm 
angereichert werden. 
In der Literatur kontrovers diskutiert wird auch, inwieweit die kathodische Teilreaktion der 
Korrosion aufgrund katalytischer Oxidation von Wasserstoff durch die Bakterien (z.B. SRB) 
im Sinne einer Enzym-getriebenen kathodischen Depolarisation stimuliert werden kann [31, 
32].  
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Eine wesentliche Rolle beim Aufbau von Biofilmen kann Enzymen und den extrazellulären 
polymeren Substanzen (EPS) zugeschrieben werden, die beide durch die Zellen 
ausgeschieden werden. Enzyme können selbst nach Isolierung aus dem Biofilm und 
Aufbringung als reine Substanz eine korrosive Wirkung entfalten [32-35]. Die Extraktion aus 
dem Biofilm und die Aufbringung auf ein Substrat müssen dabei nicht notwendigerweise die 
Deaktivierung des Enzyms bedeuten. In diesem Zusammenhang wird diskutiert, dass der 
katalytischen Reduktion von Sauerstoff zu Wasserstoffperoxid oder Wasser eine wesentliche 
Rolle bei der Biokorrosion zukommt [34]. 
EPS sind von großer Bedeutung für die Zelladhäsion und die Bildung eines Biofilms [18, 19, 
36-39]. Sie umhüllen einzelne Zellen im planktonischen Zustand, können repulsive 
Eigenschaften von Oberflächen vermindern und so die reversible Adsorption der Zelle als 
ersten Schritt der Zelladhäsion begünstigen. EPS tragen darüber hinaus auch zum 
strukturellen Aufbau des Biofilmes bei. Zusammensetzung und Struktur dieser polymeren 
Substanzen, die überwiegend aus Zuckern und Lipiden bestehen, hängen nicht nur von der 
biologischen Natur der Zelle sondern auch von deren Wachstumsbedingungen sowie den 
Verfahren zur Isolation und Reinigung ab. Einige EPS finden verbreitete Verwendung in der 
Lebensmittelindustrie, so z.B. Dextran, welches durch Leuconostoc spp. produziert wird. 
Abhängig von ihrer chemischen Zusammensetzung und Struktur können EPS eine hohe 
Fähigkeit zur Komplexbildung mit Metallionen besitzen, weshalb ihnen auch eine 
korrosionsfördernde Wirkung zugeschrieben wird, wie z.B. im Fall von aus 
sulfatreduzierenden Bakterien isolierten EPS, die von Beech at al. untersucht wurden [39, 40]. 
 
10.1.2 Korrosionsschutz durch Ausscheidungsprodukte von Mikroorganismen 
 
Abhilfemaßnahmen speziell gegen MIC konzentrieren sich bislang auf die Abtötung der 
Mikroorganismen durch starke Biozidzugaben. Diese Verfahren sind unter ökologischen 
Gesichtspunkten als kritisch zu betrachten. Hinzu kommen immense Kosten für die Zulassung 
der Präparate nach der neuen EU-Biozidrichtlinie, die insbesondere von kleinen und mittel-
ständischen Unternehmen nicht getragen werden können. In diesem Zusammenhang werden 
weiterhin innovative Lösungen gefordert [41], die idealerweise ungiftig und preiswert sind. 
Neben der korrosionsverstärkenden Wirkung von Biofilmen wird auch von einer 
Verringerung der Korrosionsrate durch Biofilme oder gar von korrosionsschützenden 
Biofilmen auf metallischen Werkstoffen berichtet [42-45], wofür der Begriff „Mikrobiell 
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beeinflusste Korrosionsinhibition“ (engl. Abk. MICI) geprägt wurde [46]. So wurde bereits an 
unlegiertem Stahl eine um den Faktor 10 bis 20 erniedrigte Korrosionsgeschwindigkeit 
beobachtet, nachdem die Werkstoffoberfläche durch Zellen von Pseudomonas fragi K 
besiedelt worden war [47].  
Im Sinne der Bildung (passivierender) Schutzschichten wird zwischen lebenden Biofilmen 
auf der einen Seite und zellfreiem biogenen Material (extrazellulären polymeren Substanzen, 
EPS) auf der anderen Seite unterschieden. Lebende Biofilme werden als Diffusionsbarriere 
für Korrosionsprodukte einerseits und aggressive Stoffe aus der umgebenden flüssigen Phase 
andererseits diskutiert. Über die Diffusionslimitierung hinaus ist die Blockade der 
Elektronenübertragung durch EPS-Schichten ein weiterer Faktor. Elektronen können 
Distanzen bis zu 2 nm überwinden. Wird dieser Maximalabstand überschritten (z.B. durch 
räumliche Trennung von Mikroorganismen und Oberfläche durch eine EPS-Schicht), stoppt 
der Korrosionsprozess [31, 34].  
Verschiedene Autoren berichteten von einer Verminderung der Korrosion, die auf die 
Sauerstoffzehrung des Oberflächen-assoziierten Biofilmes [48-50] zurückgeführt wird. Im 
Zusammenhang mit der Sauerstoffzehrung durch Pseudomonas spp. berichten Jayaraman et 
al. [51, 52] und Ismail et al. [47] von einer 15fach bzw. 20fach geringeren Korrosionsrate von 
unlegiertem Stahl. Allerdings tritt eine Sauerstoffzehrung nur bei lebenden Biofilmen auf. Die 
Autoren weisen darauf hin, dass eine Sauerstofflimitierung allein nicht für den starken 
korrosionshemmenden Effekt der Biofilme verantwortlich sein kann. Einige Autoren führen 
die schützende Wirkung von Pseudomonas spp. daher auch auf eine biogene Phosphatierung 
der Werkstoffoberfläche zurück. Zunächst entstehen durch die korrosive Wirkung der 
Mikroorganismen Eisenionen, welche bei ausreichender Phosphat- und 
Sauerstoffkonzentration im umgebenden Medium (darunter möglicherweise auch EPS mit 
Phosphat-haltigen Verbindungen) stabile Eisen-Phosphat-Schichten (Vivianit, Fe3(PO4)2) 
bilden [53-56]. 
In einigen Fällen wurde auch der Beitrag anderer Bestandteile des Biofilmes, wie z.B. der 
Exoenzyme diskutiert [57]. Mansfeld et al. entwickelten genetisch veränderte 
Mikroorganismen, die zum einen den Sauerstoff an der Metalloberfläche abfangen und zum 
anderen biozide Stoffwechselprodukte, z.B. Gramicidin-S, ausscheiden, die selektiv gegen 
korrosiv wirkende Mikroorganismen wie Sulfatreduzierer wirken oder als Inhibitoren generell 
den elektrochemischen Korrosionsprozess an der Metalloberfläche (hier: Messing oder 
Aluminium) verlangsamen können [42, 49, 58-62]. Biofilme von Bacillus brevi konnten 
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ebenso die Biokorrosion von unlegiertem Stahl in Gegenwart von Mischkulturen aus Sulfat-
reduzierenden und Eisen-oxidierenden Mikroorganismen deutlich reduzieren [45]. Um einen 
ausreichenden Schutzeffekt zu erzielen, sind aber auch hier lebende Biofilme notwendig, 
deren Mitglieder (Bakterien) zudem oft gentechnisch verändert werden müssen. 
An Biofilmen sulfatreduzierender Bakterien auf hochlegiertem Stahl wurde festgestellt, dass 
durch Blockierung der Oberfläche eine Schutzwirkung gegenüber Chloridangriff erreicht wird 
[63]. An Staphylococcus-Biofilmen wurde festgestellt, dass diese zu einer Reduktion der 
Anzahl adhärierter Zellen von Listeria, einem pathogenen Mikroorganismus, der aus der 
Milchwirtschaft bekannt ist, führen können [64]. Bei Juzeliunas et al. wurde der Einfluss 
verschiedener Mikroorganismen auf Aluminium und Zink untersucht [65, 66]. Während bei 
Zink eine Beschleunigung der Korrosion beobachtet wurde, war die Korrosion des 
Aluminiums verlangsamt. Letzteres wurde auf eine Behinderung des Ladungsdurchtritts 
durch die Passivschicht bei gleich bleibender Dicke zurückgeführt. Hieraus wurde 
geschlossen, dass der Biofilm die Passivierung von Defekten in der Passivschicht unterstützt. 
In jedem der genannten Fälle fungiert der Biofilm als Schutzschicht bzw. als ein eine 
Schutzschicht erzeugender Belag zwischen der korrosionslabilen Metalloberfläche und dem 
den Werkstoff umgebenden (die Korrosion auslösenden) Medium. 
Eine Übersicht des im Zusammenhang mit Korrosionsschutz diskutierten Wirkungsspektrums 
mikrobieller Oberflächenbeläge geben Little et al. [6, 7, 67, 68]. Danach ist der korrosions-
inhibierende Effekt auf die nachfolgend beschriebenen Eigenschaften des Biofilmes 
zurückzuführen: 
• die gelartige Matrix des Biofilmes kann als Diffusionsbarriere für Korrosionsprodukte 
fungieren und dadurch den anodischen Teilprozess der Metallauflösung behindern, 
• die Stoffwechselaktivität aerob lebender Biofilmorganismen führt zu einer 
Sauerstoffverarmung an der Metalloberfläche und dadurch zu einer Verlangsamung der 
kathodischen Teilreaktion, 
• Akkumulation mikrobieller Stoffwechselprodukte, die als Korrosionsinhibitoren oder 
Biozide wirken können, 
• durch mikrobiellen Stoffwechsel kann es zur Bildung von Passivschichten auf der 
Werkstoffoberfläche kommen. 
 
Nicht nur lebende Biofilme können eine schützende Wirkung aufweisen. Viele der 
verschiedenen potentiell schützenden Effekte werden von bestimmten Stoffen bewirkt, für die 
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Ron et al. den Begriff „biosurfactants“ – oberflächenaktive Substanzen biogener Herkunft – 
geprägt haben [69, 70]. In diesem Zusammenhang sind besonders die sog. extrazellulären 
polymeren Substanzen (EPS) von Interesse. EPS bestehen hauptsächlich aus Polysacchariden, 
Uronsäuren, Lipiden und Nucleinsäuren [19, 36, 71, 72]. Des Weiteren enthält die Polymer-
Matrix verschiedenste funktionelle Gruppen, wie Carboxyl-, Phosphat- und Sulfatreste, die in 
der Lage sind, multivalente Kationen zu binden. Damit bilden sie zum Einen stabile 
elektrostatische Netzwerke – sowohl innerhalb des Biofilms als auch zwischen Biofilm und 
Oberfläche – und zum anderen können damit verschiedene Metallionen – wie z.B. Eisen(III)-
Ionen – innerhalb des Biofilms oder an der Grenzfläche zur Oberfläche akkumuliert werden 
[73]. 
Zum Einfluss biogener polymerer Substanzen sind bereits frühere Untersuchungen von 
Marshall et al. aus den 70er Jahren in Erinnerung zu rufen [74]. Sie stellten fest, dass 
Mischungen polymerer Substanzen auch dann auf der Oberfläche verbleiben, wenn die Zellen 
oder der gesamte Biofilm behutsam entfernt werden. Diese Substanzen wurden daher als 
„Fußabdrücke“ bezeichnet. Einigen dieser Substanzen konnten auch oberflächenaktive 
Eigenschaften zugeordnet werden, da bereits geringe Mengen der isolierten Substanzen in der 
Lage waren, die Desorption von Mikroorganismen zu induzieren [69, 75]. Später wurde ein 
allgemeineres Konzept „mikrobieller Fußabdrücke“ vorgeschlagen, welches auch beinhaltet, 
dass EPS absichtlich von Mikroorganismen deponiert werden, um Oberflächen zu markieren 
[76, 77]. Tatsächlich konnte nachgewiesen werden, dass in einigen Fällen auf derartig 
markierten Oberflächenbereichen keine erneute Adhäsion von Zellen des markierenden 
Mikroorganismus selbst mehr stattfindet [78]. Weiterhin wurde gezeigt, dass EPS 
verschiedener Stränge vom Typ Pseudomonas, die als konditionierende Filme aufgebracht 
wurden, das Adhäsionsverhalten einzelner Pseudomonas-Zellen stark beeinflussen [79]. 
Abhängig von der Substratwahl und der EPS-Konzentration wurde eine Zu- oder Abnahme 
der Anzahl adsorbierter Zellen gefunden. Gleichzeitig konnten auch signifikante Unterschiede 
in der chemischen Zusammensetzung der verschiedenen Konditionierfilme hinsichtlich 
Proteinen, Zuckern und Uronsäuren gefunden werden, mit denen das unterschiedliche 
Adhäsionsverhalten der Zellen auf diesen Filmen erklärt wurde [80]. 
Die direkte Anwendung isolierter EPS im Sinne eines mikrobiellen Fußabdruckes erscheint 
somit ein viel versprechender Ansatz zu sein, der bislang nur wenig verfolgt wurde. Beech et 
al. stellten fest, dass isolierte und aufgereinigte EPS verschiedener Pseudomonas-Arten die 
Adhäsion von Bakterienzellen verhindern und so die Entwicklung schädlicher Biofilme 
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unterdrücken können [79]. Ein ähnlicher Effekt wurde kürzlich von Korenblum et al. mit EPS 
von sulfatreduzierenden Bakterien festgestellt [81, 82]. Meylheuc at al wandten EPS von 
Lactobacillus und Pseudomonas im Sinne biologischer oberflächenaktiver Substanzen mit 
abstoßenden Eigenschaften an [83, 84]. In diesen Arbeiten konnte auch gezeigt werden, dass 
die EPS eine Veränderung der chemischen Struktur der Metalloberfläche, z.B. eine 
Chromanreicherung auf hochlegierten Edelstählen, bewirken können. Mit EPS von 
Pseudomonas konnte auch festgestellt werden, dass diese zu einer Verminderung der Zahl 
adsorbierter Zellen des pathogenen Organismus Enterococcus führen [85]. Vor kurzem wurde 
von Ferrari und Breur eine erste technische Anwendung einiger EPS als Additive zur 
Korrosionsinhibition in organischen Beschichtungen berichtet [86]. 
 
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass Ausscheidungsprodukte von 
Mikroorganismen in Biofilmen auf Metalloberflächen auch einen positiven Einfluss auf die 
Integrität des Werkstoffes in wässrigen Medien ausüben können. Insbesondere in der direkten 
Anwendung geeigneter EPS als nanoskalige Polymerfilme kann dabei der Schlüssel zur 
Entwicklung eines neuen Verfahrens zum Korrosionsschutz von Metallen liegen. EPS können 
hierzu als erneuerbare Substanzen betrachtet werden, die die immer strikter werdenden 
Umweltschutzbestimmungen durch eine intelligente Nutzung der natürlichen Ressourcen 
erfüllen können. Vor dem Hintergrund der vorgenannten Befunde überrascht es allerdings, 
dass bis heute nur wenige experimentell begründete Vorschläge vorliegen, diesen Aspekt in 
der technischen Anwendung zu berücksichtigen. Offensichtlich besteht noch ein erheblicher 
Forschungsbedarf, bevor Biofilme oder deren Bestandteile zum Zwecke des 
Korrosionsschutzes im großtechnischen Maßstab eingesetzt werden können. Für die 
erfolgreiche Anwendung von EPS als biologische, oberflächenaktive Substanzen müssen 
dabei drei Kriterien durch die EPS erfüllt werden: eine geringe Korrosivität gegenüber dem 
Substrat, eine ausreichende Haftung auf der Metalloberfläche sowie eine geringe biologische 
Verwertbarkeit durch andere Mikroorganismen. 
Im folgenden Abschnitt werden nun erste Arbeiten zur Bewertung einer möglichen 
Anwendung von EPS als nanoskalige Biopolymerfilme für die mikrobiell induzierte 
Korrosionsinhibition, insbesondere im Sinne einer Behinderung der Adhäsion 
sulfatreduzierender Bakterien auf Stählen, beschrieben. Diese Arbeiten umfassen die 
Etablierung eines Systems zur reproduzierbaren Simulation von mikrobiell beeinflusster 
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Korrosion durch sulfatreduzierende Bakterien, die Anzucht und Isolation der EPS sowie deren 
Bewertung im Hinblick auf die vorgesehene Anwendung. 
 
10.2 Experimentelles 
 
10.2.1 Kultivierung von Bakterien und Gewinnung von EPS 
 
Die Kultivierung, EPS-Gewinnung und EPS-Analytik im Rahmen der dargestellten Arbeiten 
erfolgten beim Projektpartner am Biofilm Centre der Universität Duisburg-Essen. Die dazu 
eingesetzten Bakterienstämme sind in Tabelle 10-1 aufgeführt [87].  
 
Tabelle 10-1: Verwendete Bakterienstämme und Kultivierungsmedien 
Bakterienstamm DSMZ-Nummer DSMZ-Medium 
Desulfovibrio indonesiensis 15121 63b 
Desulfovibrio vulgaris 644 63 a 
Desulfovibrio alaskensis 16109 383 
Pseudomonas flava 619 234 b 
Pseudomonas fragi 3456 234 b 
Pseudomonas cichorii 50259 234 b 
Pseudomonas putida   
Pseudomonas fluorescens   
Rhodococcus opacus 8531 234 b 
Lactobacillus fermentum 20052 11 c 
Lactobacillus acidophilus 20079 11 c 
Citrobacter freundii   
Enterobacter aerogenes   
Arthrobacter spec.   
 a modifiziertes Medium nach von Rège [88] 
 b modifiziertes Medium: ohne Agar, ohne Hefe 
 c  modifiziertes Medium: ohne Fleischextrakt, ohne Caseinpepton 
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Stämme mit DSMZ-Nummer wurden von der Deutschen Sammlung von Mikroorganismen 
und Zellkulturen (DSMZ) bezogen, andere Stämme waren an der Forschungsstelle verfügbar. 
Alle Stämme wurden in geeigneten Medien, wie sie z.B. von der DSMZ empfohlen werden, 
kultiviert. Desulfovibrio vulgaris als repräsentativer Vertreter der korrosiv wirkenden 
sulfatreduzierenden Bakterien wurde auch bei der DECHEMA e.V. kultiviert, um die 
experimentelle Simulation von MIC durchführen zu können. Da dieser Stamm für die 
Arbeiten von besonderer Bedeutung ist, wird die Zusammensetzung des zugehörigen 
Kultiviermediums in Tabelle 10-2 angegeben.  
 
Tabelle 10-2: Zusammensetzung des Kulturmediums für Desulfovibrio vulgaris (Postgate C, 
modifiziert nach von Rège [88]) 
Substanz Menge Einheit Lieferant/Reinheit 
Teil A    
K2HPO4 0,50 g Riedel de Haen / p.a. 
NH4Cl 1,00 g Merck / p.a. 
Na2SO4 4,50 g Merck / p.a. 
CaCl2 * 2 H2O 40 mg Merck / p.a. 
MgSO4 * 7 H2O 60 mg Merck / p.a. 
Milchsäure (90%) 4,2 ml Fluka / reinst 
Hefeextrakt (Difco) 1,00 g Roth 
Resazurin, Natriumsalz 1 mg Riedel de Haen 
VE-Wasser auf 950 ml  
    
Teil B    
FeSO4 * 7 H2O 0,004 g Merck / p.a. 
Tri-Natriumcitrat * 2 H2O 0,30 g Merck / p.a. 
Ascorbinsäure 0,10 g Merck / p.a. 
VE-Wasser auf 50 ml  
 
Die Zusammensetzung dieses Mediums basiert auf dem Medium DSMZ 63, welches auch 
unter der Bezeichnung Postgate C bekannt ist. Die EPS wurden durch Zentrifugieren 
abgetrennt und durch Osmose aufgereinigt, wie detailliert in [72] beschrieben wurde. Die 
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Abwesenheit lebender Bakterienzellen in der gereinigten EPS wurde durch mikroskopische 
Analyse wie auch durch Inkubierung in einem geeigneten Wachstumsmedium überprüft. Der 
pH-Wert von Medium Teil A wurde durch Zugabe von 4M NaOH auf 9,5 eingestellt. Dann 
wurde die Mischung durch Autoklavieren für 30 min. bei 121°C und 1,5 bar sterilisiert. Nach 
Abkühlen auf Raumtemperatur wurde die Lösung mit Stickstoff gespült, um anaerobe 
Bedingungen einzustellen. Dann wurde Teil B über eine Sterilfiltration zugefügt. 
Abschließend wurde der pH-Wert durch Zugabe vorsterilisierter 4M NaOH auf 7,5 
eingestellt. Das Nährmedium DSMZ 63 enthält nach Vorschrift an sich kein Citrat, dafür 
jedoch Thioglykolsäure (oder Natriumsulfid), um angemessene Redoxbedingungen der 
Lösung für ein schnelles Wachstum der SRB im Falle niedriger Zellzahlen zu schaffen. Für 
die hier dargestellten Arbeiten wurde auf diese Zusätze verzichtet, um eine Beeinflussung der 
Korrosion zu vermeiden. Da zu Beginn jedes Experimentes eine ausreichend hohe Zahl an 
Bakterienzellen (1 Vol.-% SRB-Stammkultur resultierend in 107 Zellen pro ml) der Lösung 
zugegeben wurde und ein schneller Anstieg der Zellzahl auf 109 Zellen pro ml beobachtet 
werden konnte, war nachweislich keine dieser schwefelhaltigen Verbindungen notwendig. 
Charakteristisch für dieses Medium ist ein Sulfatgehalt von 30 mmol l-1. Sulfat wird von den 
Bakterien als Elektronenakzeptor verwendet und schließlich zu Schwefelwasserstoff 
reduziert. 
 
10.2.2 Untersuchungsmethoden 
 
Drei verschiedene Eisenbasiswerkstoffe wurden in die Untersuchungen einbezogen: Armco-
Reineisen, unlegierter Stahl St37 und hochlegierter Edelstahl 1.4301. Alle Proben wurden mit 
SiC-Papier bis zur Körnung P180 beidseitig geschliffen, mit VE-Wasser gespült und 
anschließend in Ethanol und Aceton im Ultraschallbad entfettet. 
Die eingesetzten EPS wurden am Biofilm Centre spektrometrisch hinsichtlich ihres Gehaltes 
an Kohlenhydraten, Uronsäuren und Proteinen analysiert. Partikelgröße und Zetapotential der 
re-suspendierten gefriergetrockneten EPS wurden mit einem HS 3000 Zetasizer je dreifach 
bestimmt. Für die Partikelgrößen-Messung musste die EPS-Suspension verdünnt werden, um 
eine ausreichende Zählrate zu erzielen. Die Messung von Zetapotential und Partikelgröße 
wurde jeweils an 4 ml verdünnter Suspension bei 25°C durchgeführt. Für einige Messungen 
wurde die Suspension mit 0,2 µm sterilfiltriert, um große Partikel zu entfernen. 
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Zur Untersuchung der metabolischen Degradation durch Schadorganismen wurde im Medium 
Postgate C die Milchsäure durch EPS (1 mg ml-1) ersetzt. Zur Ermittlung des Wachstums von 
D.vulgaris wurde das Medium dann mit 1 Vol.-% einer Stammkultur dieses Organismus 
versetzt, so dass eine typische Zellzahl von 107 Zellen pro ml resultierte. Nach Inkubation für 
4 Tage bei 30°C in einer Handschuhbox wurde die erreichte Zahl planktonischer Zellen durch 
Mikroskopie an einer Neubauer-Zählkammer ermittelt. Die typische maximale Zellzahl von 
D.vulgaris in einem ausgereiften Biofilm beträgt 109 Zellen pro ml. 
Zur Simulation von mikrobiell beeinflusster Korrosion durch Desulfovibrio vulgaris wurde 
ein System genutzt, wie es schon von Eul beschrieben worden war [89]. Metallcoupons einer 
Größe von 30 x 20 x 1 mm wurden in speziell angefertigte Teflonhalter eingebaut. Alle 
Metallproben waren zuvor bis zur Körnung P180 mit SiC-Papier beidseitig geschliffen, mit 
VE-Wasser gespült und mit Ethanol und Aceton im Ultraschallbad entfettet worden. Diese 
wurden dann in einem Glaskolben platziert, der mit einer Aluminiumfolie abgedeckt war, und 
dann durch eine Wärmebehandlung für 9 h bei 130°C sterilisiert. Um sterile Bedingungen zu 
garantieren, wurden die weiteren Arbeiten in einer Reinraum-Arbeitsbank durchgeführt.  
Zur Erzeugung von EPS-Schichten auf den Metallproben wurde gefriergetrocknetes EPS-
Pulver in deionisiertem Wasser zu 5 mg ml-1 unter sterilen Bedingungen suspendiert und bei 
Raumtemperatur für mindestens eine Stunde gelagert. Die EPS-Schicht wurde auf dem 
sterilisierten Substrat dann entweder durch Aufbringung eines Tropfens der Suspension oder 
durch ein 2-stündiges Eintauchen in die Suspension und nachfolgendem Trocknen im 
Stickstoffstrom erzeugt.  
Je zwei der mit den sterilisierten und gegebenenfalls beschichteten Coupons versehenen 
Probenhalter wurden an einem Gummistopfen befestigt, wie er üblicherweise für die 
Gefriertrocknung verwendet wird. Die Zusammensetzung dieser Stopfen garantiert eine 
geringe Permeationsrate von Sauerstoff aus der Atmosphäre. Danach erfolgte der Einbau in 
Flaschen mit dem sterilisierten und mit Stickstoff gespülten Nährmedium. Jede Flasche 
enthielt nur einen Substrattyp. Die Flaschen wurden durch eine 1 Vol.-%ige Suspension mit 
ungefähr 5 * 108 Zellen pro ml inokuliert. Die Zellzahl wurde regelmäßig unter Verwendung 
einer Zählkammer mikroskopisch kontrolliert. Die inokulierten Flaschen wurden bei 31°C im 
Dunkeln ohne Bewegung gelagert. Alle 14 Tage wurden dem Medium mindestens 3 Coupons 
zur Analyse entnommen. Die Probenhalter mit den verbleibenden Coupons wurden dabei in 
eine neue Flasche mit frischem Nährmedium eingebaut. 1 Vol.-% der bakterienhaltigen alten 
Lösung wurde den neuen Flaschen zugegeben, um das Bakterienwachstum zu beschleunigen. 
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Zur Bestimmung der Anzahl adsorbierter Zellen wurden einige der Coupons bereits nach 
einem kürzeren Zeitraum von 7 Tagen aus der Lösung entnommen und unter sterilen und 
anaeroben Bedingungen mit einer Lösung des Fluoreszenz-Farbstoffes 4´-6´Diamidino-2-
phenylindol (DAPI) behandelt. DAPI bindet selektiv an DNA und RNA und kann zur 
Markierung aller Nukleinsäuren enthaltenden Zellstrukturen verwendet werden, um diese 
(quantitativ) durch Fluoreszenz-Mikroskopie sichtbar zu machen [90]. Für das Anfärben 
wurden die Proben zunächst mit einigen Millilitern einer Phosphatpufferlösung 
(Zusammensetzung siehe Tabelle 10-3) gespült und dann in einer sterilen Petrischale mit 1 ml 
einer 0,01%igen DAPI-Lösung (Zusammensetzung siehe Tabelle 10-4) bedeckt. Danach 
wurde die Probe in der abgedeckten Petrischale im Dunkeln und bei Raumtemperatur für 10 
min inkubiert. Nach dieser Zeit wurde die Flüssigkeit abpipettiert, die Probe erneut mit 
Phosphatpuffer gespült und schließlich im Luftstrom getrocknet. Die Coupons wurden dann 
unter einem Fluoreszenzmikroskop (Zeiss Axioimager.Z1m, Filtersatz Nr. 01) analysiert. An 
jeder Probe wurden an verschiedenen Stellen mindestens 24 Aufnahmen gemacht, um 
qualitative Aussagen über die gesamte Oberfläche gewinnen zu können. Unter Verwendung 
des geeigneten Filtersatzes zeigen sich die DAPI-markierten Zellen in den Aufnahmen in 
Form blauer Spots. 
Rasterkraftmikroskopische Aufnahmen wurden an Luft im Kontaktmodus aufgenommen. 
Hierzu wurden die Metallproben ebenfalls wie beschrieben mit den EPS-Schichten versehen 
und getrocknet. Für alle Messungen wurde der gleiche Si-Cantilever-Typ (Länge 300 µm, 
Kraftkonstante 0,05 N m-1) verwendet. 
 
Tabelle 10-3: Zusammensetzung der Phosphatpufferlösung 
Substanz Menge Einheit Lieferant / Reinheitsgrad 
NaCl 4 g Merck / p.a. 
KCl 0,1 g Riedel de Haen / puriss. p.a. 
Na2HPO4 0,72 g Sigma-Aldrich / p.a. 
KH2PO4 0,1 g Merck / p.a. 
VE-Wasser auf 1000 ml  
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Tabelle 10-4: Zusammensetzung der DAPI-Lösung 
Substanz Menge Einheit Lieferant 
DAPI 10 mg Sigma-Aldrich 
Formaldehyd 5,4 ml Fluka 
VE-Wasser 94,6 ml  
 
Für einen Schnelltest auf Eigenkorrosivität der eingesetzten EPS wurde ein Tropfen von 50 µl 
der EPS-haltigen Suspension (3 mg l-1) auf der Oberfläche eines gereinigten Coupons 
abgesetzt. Die Proben wurden dann in einer Kammer bei konstant hoher Luftfeuchtigkeit 
ausgelagert. Auf diese Weise konnte ein Austrocknen des Tropfens über die gesamte 
Auslagerungsdauer vermieden werden. Um den Einfluss von Sauerstoff zu ermitteln, wurden 
die Versuche zum Teil unter Stickstoffspülung durchgeführt. Die Auslagerungszeit betrug 
zwischen 2 und 24 Stunden. 
 
Für die elektrochemischen Korrosionsuntersuchungen wurden zylinderförmige Proben (10 
mm Durchmesser, 6 mm Dicke, Oberfläche 3,45 cm2) wie beschrieben hergestellt. Die Proben 
wurden in einer klassischen 3-Elektrodenanordnung untersucht. Als Gegenelektrode diente 
ein Platinblech von 2 cm2. Als Referenzelektrode wurde eine gesättigte Kalomelelektrode 
(SCE) verwendet und über eine mit 0,2 M K2SO4-Lösung gefüllte Haber-Luggin-Kapillare 
nahe der Probenoberfläche angeordnet. Das Potential der Bezugselektrode (245 mV vs. 
Normalwasserstoffelektrode) wurde regelmäßig kontrolliert. Alle angegebenen Potentiale in 
diesem Abschnitt beziehen sich auf die Standard-Kalomelelektrode (SCE).  
Die Messungen wurden in einem Glasgefäß mit 0,2 M Kaliumsulfatlösung (Merck / p.a.) und 
EPS (30 mg l-1) durchgeführt. Der niedrige Gehalt an bakterieller EPS ist auf deren geringe 
Verfügbarkeit zurückzuführen. Die EPS wurden dem Elektrolyten zugesetzt und dieser wurde 
dann für 15 min stark gerührt. Selbst bei dem geringen Gehalt wurden aber einige EPS nicht 
vollständig gelöst, in einigen Fällen waren unlösliche Feststoffe zu beobachten. Weitere 
Experimente wurden unter Zusatz folgender kommerziell erhältlicher polymerer Substanzen 
durchgeführt: Alginsäure (Natriumsalz, aus Braunalgen; Sigma-Aldrich), Xanthan (Sigma-
Aldrich) und Dextran (von Leuconostoc ssp; Fluka). Diese Substanzen wurden in 
verschiedenen Konzentrationen eingesetzt. 
Während der Experimente war Sauerstoffzutritt aus der Luft in das Glasgefäß möglich, da 
dieses nicht luftdicht verschlossen war. Die Lösung wurde mit einem Magnetrührer nur 
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geringfügig bewegt (45 U min-1). Unter diesen Bedingungen kann angenommen werden, dass 
der Sauerstofftransport zur Elektrodenoberfläche diffusionskontrolliert ist. Die Temperatur 
wurde vor und nach dem Experiment bestimmt und variierte geringfügig zwischen 24 und 
27°C. Für die Messungen wurde die Arbeitselektrode zunächst für 60 min am freien 
Korrosionspotential Ekorr gehalten. Danach wurde erst der Polarisationswiderstand bestimmt, 
bevor dann die Stromdichte-Potential-Kurve bei einer Vorschubgeschwindigkeit von 0,05 mV 
s-1 in anodischer Richtung gemessen wurde. Diese Messungen wurden mit einem Potentiostat 
vom Typ Radiometer PGP 201 und der VoltaMaster4-Software je dreifach durchgeführt. 
 
10.3 Biopolymerfilme auf Stahloberflächen 
 
10.3.1 Gewinnung und Charakterisierung der Biopolymere 
 
Die Ausbeuten an EPS aus jeweils 1010 Zellen der verschiedenen betrachteten 
Mikroorganismen sind in Tabelle 10-5 angegeben. Die charakteristische EPS-Ausbeute der 
Sulfatreduzierer vom Typ Desulfovibrio erwies sich im Vergleich zu Organismen des Typs 
Lactobacillus als recht hoch. Andererseits zeigt Desulfovibrio eine geringere 
Wachstumsgeschwindigkeit und daher eine geringere Rate der EPS-Produktion pro Zeit.  
 
Tabelle 10-5: EPS-Ausbeute verschiedener Mikroorganismen 
Mikroorganismus EPS-Ausbeute [mg je 1010 Zellen] 
Pseudomonas cichorii 0,53 
P.flava 0,75 
P.putida 0,59 
P.fluoreszenz (PMSN 009) 0,39 
P.fragii 0,09 
P.fluoreszenz (PMSN 4358) 0,68 
Lactobacillus fermentum 2,83 
Desulfovibrio indonesiensis 7,9 
D.alaskensis 26,9 
D.vulgaris 8,5 
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Tabelle 10-6: Zusammensetzung der verschiedenen EPS 
EPS-Quelle Kohlenhydrate 
[mg je mg EPS] 
Uronsäuren 
[mg je mg EPS] 
Proteine 
[µg je mg EPS] 
Pseudomonas 
cichorii 
0,303 0,195 3,2 
P.flava 0,255 0,053 7,3 
P.putida 0,372 0,209 2,3 
P.fluoreszenz  
(PMSN 009) 
0,305 0,063 3,1 
P.fragii 0,235 0,045 1,9 
P.fluoreszenz  
(PMSN 4358) 
0,182 0,06 4,9 
Lactobacillus 
fermentum 
0,561 0,195 12,1 
Desulfovibrio 
indonesiensis 
0,05 0,09 0,07 
D.alaskensis 0,035 0,025 0,4 
D.vulgaris 0,09 0,07 0,1 
 
Hinsichtlich der Zusammensetzung der EPS (Tabelle 10-6) ist festzustellen, dass in allen 
Fällen der Proteingehalt der EPS geringer ist als der Gehalt an Kohlenhydraten und 
Ursonsäuren. Die Zusammensetzung der Pseudomonas-EPS ist mit Literaturangaben 
vergleichbar [80]. Bislang erfolgte die Analyse lediglich hinsichtlich der gezeigten drei 
Substanzklassen. Die Summenbildung zeigt jedoch sehr schnell, dass diese nur einen 
bestimmten, insbesondere für Desulfovibrio geringen Anteil der gesamten EPS darstellen. Der 
verbleibende Anteil ist weiterhin Gegenstand der Analyse. Hier werden vor allem 
Phospholipide oder Lipo-Polysaccharide erwartet. Diese Substanzen sind von besonderem 
Interesse, da diskutiert wird, dass durch sie der Adhäsionsvorgang, z.B. von Acidithiobacillus 
[91] und Pseudomonas [92], beeinflusst werden kann. 
Die ermittelte Partikelgröße der resuspendierten EPS lag im Bereich einiger Mikrometer. 
Nach Abtrennung eines Teils der EPS über einen 200nm-Filter wurden auch Partikel im 
Bereich weniger nm gefunden. Dies zeigt, dass die Partikel offenbar in einer heterogenen 
Größenverteilung vorliegen. Die Anheftung solcher Partikel kann in einer inhomogen 
bedeckten Oberfläche resultieren. Es ist für die Erzeugung einer möglichst dichten 
Oberflächenbelegung daher erforderlich, die Partikelgröße zu homogenisieren und, z.B. durch 
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den Einsatz von Ultraschall, kleinere Partikel zu gewinnen. Auch der Einsatz anderer 
Lösemittel statt Wasser oder der Zusatz von Salzen können dabei von Vorteil sein. 
Für das Zetapotential der EPS-Partikel konnten Werte im Bereich von -12 +/- 2 mV ermittelt 
werden. Die Partikel weisen somit eine negative Überschussladung auf. Dies ist zunächst 
nicht überraschend, da die EPS sauerstoffhaltige funktionelle Gruppen, z.B. Carboxylgruppen 
der Uronsäuren, enthalten. Diese Tatsache eröffnet aber auch Möglichkeiten der Optimierung 
der Wechselwirkung zwischen Metalloberfläche und EPS, indem z.B. polykationische 
Substanzen zugesetzt oder, im Falle einer elektrochemischen Behandlung, eine ausreichend 
positive Polarisation des Substrates erfolgt. 
Für die technische Anwendung der EPS ist es erforderlich, dass diese selbst gegen einen 
mikrobiellen Abbau resistent sind. Um dies zu untersuchen, wurde das reguläre Postgate C 
Medium, welches Milchsäure als Kohlenstoffquelle enthält, wie unter 10.2.2 beschrieben mit 
EPS modifiziert. Zur Beimpfung wurden Zellen von D.vulgaris so zugegeben, dass eine 
Zellzahl von 107 Zellen pro ml erreicht wurde. Die Veränderung der Zellzahl wurde in 
Abhängigkeit von der Zusammensetzung des Wachstumsmediums verfolgt (Tabelle 10-7).  
 
Tabelle 10-7: Zellzahl von D.vulgaris in verschiedenen Nährmedien zur Untersuchung des 
mikrobiellen Abbaus der gewonnenen EPS 
Nährmedium auf Basis Postgate C (PGC) Zellzahl von D.vulgaris
[Zellen pro ml] 
Referenzversuche (ohne EPS) 
PGC ohne Milchsäure, steril 0 
PGC ohne Milchsäure, beimpft 2,8x107 
Postgate C regulär, beimpft 2,2x109 
Postgate C mit EPS, beimpft 
EPS von Lactobacillus fermentum 2,8x108 
Xanthan 6,2x108 
EPS von Pseudomonas fluoreszenz (009) 3,0x107 
EPS von Pseudomonas fluoreszenz (4358) 3,9x108 
Rhodococcus opacus 2,4x107 
Dextran 2,9x107 
Postgate C mit EPS, steril 
EPS von Lactobacillus fermentum 1,3x107 
Xanthan 3,8x108 
EPS von Pseudomonas fluoreszenz (009) 0 
EPS von Pseudomonas fluoreszenz (4358) 0 
Rhodococcus opacus 0 
Dextran 0 
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Die Zellzahl von D.vulgaris im Referenzexperiment mit Milchsäure-freiem Medium zeigt, 
dass das bakterielle Wachstum gegenüber dem regulären Postgate C Medium stark vermindert 
ist. Die Zellzahl ist hier im Bereich von 107 Zellen je ml verblieben.  Dies zeigt, dass die 
Anwesenheit einer Kohlenstoffquelle für das Wachstum von Desulfovibrio notwendig ist. Das 
Wachstum von Desulfovibrio vulgaris in Gegenwart der EPS anderer Organismen hängt 
offenbar von der Herkunft des Polymers ab. Während in Gegenwart des kommerziell 
erhältlichen Biopolymers Dextran und der EPS von Rhodococcus kein Wachstum von 
D.vulgaris beobachtet werden kann, deutet der signifikante Anstieg der Zellzahl in Gegenwart 
von Xanthan und der EPS von Lactobacillus darauf hin, dass diese als Nährstoffe verwertet 
werden können. Die beiden Stämme von Pseudomonas verhalten sich hierbei unterschiedlich. 
Bemerkenswert ist auch, dass im Falle von Xanthan und der EPS von Lactobacillus auch 
ohne Beimpfung mit D.vulgaris ein Anstieg der Zellzahl beobachtet werden kann. Dies deutet 
darauf hin, dass diese Substanzen selbst nach Isolierung und Aufreinigung noch lebende 
Zellen enthalten. Es relativiert aber gleichzeitig auch die obige Schlussfolgerung, dass diese 
beiden Biopolymere als Nährstoffe für D.vulgaris dienen können, denn der beobachtete 
Anstieg der Zellzahl kann sowohl von D.vulgaris als auch von den in den Biopolymeren 
enthaltenen Zellen herrühren. Die Identität der gezählten Zellen ist hier somit noch weiter zu 
untersuchen. Ebenso ist noch nicht untersucht, inwieweit die Desulfovibrio-EPS selbst als 
Nährstoff dienen kann. 
 
10.3.2 Simulation von mikrobiell beeinflusster Korrosion durch Sulfatreduzierer (SRB) 
 
Da die mikrobiell beeinflusste Korrosion von Eisen und Stahl durch sulfatreduzierende 
Bakterien bereits von verschiedenen Autoren intensiv untersucht wurde, sollen hier nur die 
wesentlichen Ergebnisse kurz dargestellt werden. Die Anzahl planktonischer Zellen von 
Desulfovibrio vulgaris stieg generell innerhalb von 3-4 Tagen auf einen Maximalwert von 
etwa 109 Zellen pro ml an. Dies galt unabhängig davon, ob sich Metallproben zum Auslösen 
von MIC in der Lösung befanden oder nicht. Damit verbunden sanken die Konzentrationen 
von Sulfat und Milchsäure auf je etwa 50% des Startwertes ab. Das Spülen der Lösungen mit 
Stickstoff zur Entfernung zelltoxischen Schwefelwasserstoffes führte lediglich zu einem 
schnelleren Anstieg der Zellzahl, die jedoch weiterhin 109 Zellen pro ml nicht überstieg. 
Unter diesen Bedingungen waren die Mikroorganismen also offensichtlich nicht in der Lage, 
die Nährstoffe effizienter umzusetzen. 
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Bei der Immersion in Lösungen, die Desulfovibrio vulgaris enthielten, zeigten Eisen und 
unlegierter Stahl ein vergleichbares Verhalten. Auf beiden Werkstoffen entwickelte sich 
innerhalb von 7-8 Tagen ein schwarzer, schleimiger Biofilm. Der Massenverlust in den ersten 
14 Tagen wurde zu 0,34 mg cm-2 bestimmt. Nach längerer Auslagerungszeit konnte allerdings 
kein höherer Massenverlust festgestellt werden. Die mikroskopische Betrachtung der 
Probenoberflächen zeigte unregelmäßig verteilte lochförmige Angriffsstellen. Proben des 
hochlegierten Edelstahles waren hingegen nicht angegriffen, sondern nur durch einen dünnen, 
leicht grünlichen Film bedeckt, der durch Spülen leicht entfernt werden konnte. Für diese 
Werkstoffe konnte kein signifikanter Massenverlust festgestellt werden. 
 
10.3.3 Untersuchungen zur Eigenkorrosivität der EPS 
 
Polymere Substanzen, die für MICI geeignet sein sollen, dürfen selbst auf die zu schützenden 
Metallsubstrate nicht korrosiv wirken, d.h. sie sollen keine Eigenkorrosivität aufweisen. Um 
die Eignung der betrachteten Substanzen in diesem Sinne zu untersuchen, war es notwendig 
ein Testverfahren zu etablieren, welches schnell zuverlässige Ergebnisse liefert. Einige 
Ergebnisse dieses Tropfentests sind anhand von Fotographien der verschiedenen Substrate 
nach Behandlung durch Tropfen EPS-haltiger Lösungen aus verschiedenen Stämmen von 
Desulfovibrio in Abb. 10-1 dargestellt. Die Bilder zeigen klar, dass in Anwesenheit von 
Sauerstoff (linke Seite) nur der korrosionsbeständige Stahl unbeeinflusst bleibt, während 
Reineisen und unlegierter Stahl unabhängig von der Herkunft der polymeren Substanzen 
angegriffen werden. Der korrosive Angriff in Gegenwart von Sauerstoff drückt sich hier 
durch typische rostbraune Flecken auf der Oberfläche aus. Keine dieser Substanzen bewirkt 
also einen Schutz vor Sauerstoffkorrosion. Unter anaeroben Bedingungen können allerdings 
bemerkenswerte Unterschiede beobachtet werden. Die EPS von Desulfovibrio alaskensis 
beeinflusst dann Eisen und unlegierten Stahl nur noch geringfügig bis gar nicht. Auf den 
entsprechenden Bildern sieht man hier lediglich leicht-graue Flecken auf der 
Probenoberfläche, die durch Rückstände der getrockneten EPS-Suspension entstehen. Im 
Gegensatz dazu verursachen die EPS von Desulfovibrio vulgaris sowie Desulfovibrio 
indonesiensis schwarze Flecken, welche die Bildung von Korrosionsprodukten anzeigen. 
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Abb. 10-1: Fotographien von Metallproben nach 24-stündiger Belastung durch Tropfen EPS-
haltiger Lösungen. Links. Aerobe Bedingungen. Rechts: Anaerobe Bedingungen. A = 
Reineisen, B = unlegierter Stahl St37, C = 1.4301, H = VE-Wasser. v = EPS v. Desulfovibrio 
vulgaris, i = EPS v. Desulfovibrio indonesiensis, a = EPS v. Desulfovibrio alaskensis [87]. 
 
Ähnliche Experimente wurden auch mit den erwähnten kommerziellen polymeren Substanzen 
durchgeführt. Unter aeroben Bedingungen wurde an allen Proben außer dem hochlegierten 
Stahl Korrosion beobachtet. Unter anaeroben Bedingungen hat hingegen keine der 
Substanzen unabhängig von ihrer chemischen Struktur eine korrosive Wirkung. Unter 
aeroben Bedingungen scheint die Zusammensetzung der reinen Substanzen keine bedeutende 
Rolle zu spielen. Dies wurde auch bereits von Roe et al. diskutiert, die Alginat und Agarose in 
Versuchen zur mikrobiell beeinflussten Korrosion von unlegiertem Stahl unter aeroben 
Bedingungen einsetzten [93]. In Abwesenheit bakterieller Zellen zeigte keine der beiden 
Substanzen eine schützende Wirkung, da sie die Diffusion von Sauerstoff zum Substrat nicht 
behindern können. Alginat bewirkte trotz eines höheren Gehaltes an funktionellen 
Carboxylatgruppen keine stärkere Korrosion als Agarose. Bezüglich der Inhibition von MIC 
wurden Xanthan und reine Galakturonsäuren bereits von Hart et al. im Sinne eines Anionen-
Ausschlusses eingesetzt [94]. Xanthan, welches aus Glukose, Mannose und Glakturonsäuren 
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zusammengesetzt ist, war dabei tatsächlich in der Lage, die Diffusion von Anionen, die als 
Nährstoffe benötigt werden, zu vermindern. Spezifische Informationen bezüglich MIC 
wurden hierbei allerdings nicht gegeben. 
Andererseits wurde eine Bedeutung der chemischen Zusammensetzung der Polymere für das 
Adhäsionsverhalten von Bakterien nachgewiesen. So bildet Pseudomonas aeruginosa, ein 
Alginat-produzierender Mikroorganismus, normalerweise gute Biofilme aus. Durch 
Flemming et al. konnte aber festgestellt werden, dass eine defekte Mutante dieses 
Organismus, die ein polymeres Alginat ohne O-Acetylgruppen produziert, nur noch sehr 
dünne Biofilme ausbildet [95]. Die Autoren nehmen an, dass das Fehlen der O-Acetylgruppen 
zu einer schwächeren Wechselwirkung zwischen Polymer und Substratoberfläche führt und 
so die Bildung regulärer Biofilme verhindert. 
Das oben gezeigte unterschiedliche Verhalten der EPS der verschiedenen Desulfovibrio-
Stämme im Hinblick auf ihre Eigenkorrosivität kann zu den Eigenschaften der 
korrespondierenden Biofilme mit lebenden Zellen in Bezug gesetzt werden [39, 40, 73, 96, 
97]. Beech et al. berichten hier, dass sowohl gereinigte EPS wie auch lebende Biofilme von 
Desulfovibrio indonesiensis gegenüber unlegiertem Stahl korrosiver sind als bei Desulfovibrio 
alaskensis. Allerdings wandten die Autoren im Fall der reinen EPS von Desulfovibrio 
indonesiensis aerobe Bedingungen an. Die hier gezeigten Ergebnisse machen nun jedoch 
deutlich, dass eine sauerstofffreie Atmosphäre angewandt werden muss, um die 
Eigenkorrosivität der EPS unterscheiden zu können. Anderenfalls tritt gleichmäßige 
Sauerstoffkorrosion auf, die den möglichen korrosiven Angriff durch die EPS selbst 
überlagert. Das unterschiedliche Verhalten der Desulfovibrio-Stämme wird auch durch die 
unterschiedliche Fähigkeit der EPS zur Komplexbildung mit Metallionen reflektiert, wie 
ebenfalls Beech et al. berichteten [40]. Eine deutliche Beziehung zwischen der chemischen 
Struktur der EPS und ihrer Korrosivität kann daher mit Grund erwartet werden. Weiterhin ist 
bei der Interpretation zu beachten, dass die EPS keine reinen Substanzen sondern Mischungen 
verschiedener Substanzen, u.a. Enzyme, darstellen. Eine tiefere chemische Analyse der EPS 
ist also für eine weitere Deutung erforderlich. 
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10.3.4 Elektrochemische Untersuchungen an EPS-belegten Stahloberflächen unter 
aeroben Bedingungen 
 
Unter aeroben Bedingungen ist in neutralen Elektrolyten als kathodische Teilreaktion der 
Korrosion die Reduktion von Sauerstoff zu Wasserstoffperoxid und schließlich zu Wasser zu 
betrachten. Diese läuft häufig transportkontrolliert ab, so dass die kathodische Stromdichte 
durch den Antransport zur Elektrodenoberfläche begrenzt wird. Diese kann nach der Levich-
Gleichung berechnet werden: 
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−=         (10.1) 
 
wobei i die Diffusionsgrenzstromdichte der Sauerstoffreduktion, F die Faradaykonstante 
(96.485 As mol-1), DO2 der Diffusionskoeffizient von Sauerstoff (angenommen als 10-5 cm s-1 
bei 25°C), (cO2)0 die Konzentration von Sauerstoff im Elektrolyten an der Grenzfläche zur 
Luft (angenommen als 2 x 107 mol cm-3) und δ die Dicke der Nernst’schen 
Diffusionsgrenzschicht (angenommen als 5 x 10-3 cm) ist. 
Für ungerührte Lösungen kann damit die Diffusionsgrenzstromdichte zu 0,15 mA cm-2 
berechnet werden, wobei als Produkt Wasser mit einem Übertrag von 4 Elektronen 
angenommen und Beiträge der Metallreduktion zur Vereinfachung vernachlässigt werden. 
Abweichungen sind vor allem im Hinblick auf die Dicke der Nernst’schen 
Diffusionsgrenzschicht in Betracht zu ziehen, die mit ansteigender Geschwindigkeit des 
Sauerstofftransportes kleiner wird. Unter den gegebenen experimentellen Bedingungen 
können Beiträge konvektiven Sauerstofftransportes allerdings vernachlässigt werden. Weitere 
Untersuchungen können hier unter definierten konvektiven Transportbedingungen, wie z.B. 
an einer rotierenden Scheibenelektrode, durchgeführt werden. Solche Untersuchungen gehen 
jedoch über die Zielsetzung der vorliegenden Arbeiten hinaus. 
Wie beschrieben werden die geschliffenen und entfetteten Proben in die elektrochemische 
Zelle eingebracht, die die in 0,2 M K2SO4 gelöste EPS enthält. Nach einstündiger 
Beobachtung des freien Korrosionspotentials Ekorr wurde durch geringe Polarisation um dieses 
herum der Polarisationswiderstand bestimmt und daraus eine Korrosionsrate in mm a-1 (in 
Klammern dahinter angegeben) berechnet. Ein Beispiel für solche Polarisationsmessungen ist 
in Abb. 10-2 in Form von Potential und Stromdichte als Funktion der Zeit gegeben. 
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Abb. 10-2: Polarisation von unlegiertem Stahl in 0,2 M K2SO4 mit 0,3% Xanthan; 
Transienten von Potential und Stromdichte; mVEE korr 10±=∆ , 11,0 −= mVsdtdE  [87]. 
 
In Summe konnte festgestellt werden, dass die Werte des freien Korrosionspotentials Ekorr 
nach einstündiger Immersion unabhängig vom Metallsubstrat oder der EPS immer im Bereich 
zwischen -700 und -650 mVSCE lagen. Die Werte des Polarisationswiderstandes Rp lagen für 
das Reineisen zwischen 95 Ω (0,53 mm a-1) und 150 Ω (0,33 mm a-1), lediglich bei hoher 
Xanthankonzentration wurde ein Wert von 443 Ω (0,11 mm a-1) ermittelt. Für unlegierten 
Stahl wurden Rp-Werte zwischen 78 Ω (0,66 mm a-1) für die EPS von Desulfovibrio 
indonesiensis und 133 Ω (0,38 mm a-1) gemessen, wiederum mit der Ausnahme der hohen 
Xanthankonzentration, bei der 409 Ω (0,12 mm a-1) bestimmt wurden. Am 
korrosionsbeständigen Stahl konnten keine signifikanten Rp-Werte ermittelt werden. 
Nach der Messung des Polarisationswiderstandes wurden Stromdichte-Potential-Kurven (i-U-
Kurven) ab -1,2 V mit einer Vorschubgeschwindigkeit von 0,05 mV s-1 in anodischer 
Richtung aufgenommen. Die i-U-Kurven des hochlegierten Stahles 1.4301 in Gegenwart 
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kommerzieller EPS sind in Abb. 10-3 und Abb. 10-4 dargestellt. Für Dextran sind keine 
Kurven angegeben, da sie dem Verhalten in Alginatlösung entsprechen. 
 
 
Abb. 10-3: Stromdichte-Potential-Kurven von 1.4301 in 0,2 M K2SO4 mit Alginatzusatz in 
verschiedenen Konzentrationen; Aufnahme in anodischer Richtung mit 0,05 mV s-1; 
Einschub: vergrößerte Darstellung des transpassiven Bereiches [87]. 
 
Abb. 10-4: Stromdichte-Potential-Kurven von 1.4301 in 0,2 M K2SO4 mit Xanthanzusatz in 
verschiedenen Konzentrationen; Aufnahme in anodischer Richtung mit 0,05 mV s-1; 
Einschub: vergrößerte Darstellung des transpassiven Bereiches [87]. 
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Ein signifikanter Einfluss kann nur im Falle des Xanthans bei hoher Konzentration festgestellt 
werden: die kathodische Stromdichte der Sauerstoffreduktion bei Potentialen unter -500 mV 
wird verringert, was auf einen Einfluss des Xanthans auf die Sauerstoffreduktion hinweist. 
Dieser Einfluss kann im Wesentlichen auf eine Veränderung der Viskosität des Elektrolyten 
zurückgeführt werden, die nach der Stokes-Einstein-Beziehung den Diffusionskoeffizienten 
beeinflusst: 
 
06 R
TkD Bπη=           (10.2) 
 
wobei kB die Boltzmannkonstante (J K-1), T die Temperatur (K), η die dynamische Viskosität 
(N s m-2) und R0 den Radius diffundierender Partikel (m) angibt. 
 
Abb. 10-5: Stromdichte-Potential-Kurven von 1.4301 in 0,2 M K2SO4 mit Zusatz von SRB-
EPS (0,0067%); Aufnahme in anodischer Richtung mit 0,05 mV s-1; Einschübe: vergrößerte 
Darstellung des kathodischen bzw. transpassiven Bereiches; a = Desulfovibrio indonesiensis, 
b = Desulfovibrio alaskensis, c = Desulfovibrio vulgaris, d = ohne EPS [87]. 
 
Für Wasser unter Standardbedingungen ist die dynamische Viskosität η gleich 1, sie kann 
aber z.B. für Honig Werte bis 104 erreichen. Für Alginat und Dextran konnte auch in hoher 
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Konzentration kein derartiger Einfluss beobachtet werden. Diese Lösungen zeigten keine 
erhöhte Viskosität. Auch der transpassive Anstieg des Stromes ab 1150 mV wird durch die 
Gegenwart der polymeren Substanzen beeinflusst, was auf eine Behinderung der Oxidation 
hinweist. 
Die i-U-Kurven an hochlegiertem Stahl 1.4301 in Gegenwart der aus verschiedenen 
Bakterienstämmen gewonnenen EPS sind in Abb. 10-5 bis Abb. 10-7 dargestellt. Während 
die EPS der Desulfovibrio-Stämme keinen Einfluss auf die Sauerstoffreduktion zeigen, kann 
ein signifikanter Einfluss der anderen Bakterienstämme abgeleitet werden. Unter diesen üben 
die beiden Pseudomonas-Stämme (P. cichorii und P. flava) sowie Lactobacillus fermentum 
und Rhodococcus opacus einen inhibierenden Einfluss auf die Sauerstoffreduktion aus. Da die 
Konzentration mit 0,0067% sehr gering ist, kann dieser Effekt hier nicht nur auf eine 
Veränderung der Viskosität zurückgeführt werden. Ein genereller inhibierender Effekt all 
dieser EPS kann auch auf das transpassive Verhalten festgestellt werden, indem das 
Durchbruchspotential um etwa 60 mV verschoben wird.  
 
 
Abb. 10-6: Stromdichte-Potential-Kurven von 1.4301 in 0,2 M K2SO4 mit Zusatz von 
Pseudomonas-EPS (0,0067%); Aufnahme in anodischer Richtung mit 0,05 mV s-1; Einschübe: 
vergrößerte Darstellung des kathodischen bzw. transpassiven Bereiches;  
a = P. cichorii, b = P. flava, c = P. fluorescens, d = P. putida, e = P. fluorescens, f = ohne 
EPS (die beiden P. fluorescens-Stämme waren unterschiedlicher Herkunft) [87]. 
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Abb. 10-7: Stromdichte-Potential-Kurven von 1.4301 in 0,2 M K2SO4 mit Zusatz von EPS 
verschiedener Bakterien (0,0067%); Aufnahme in anodischer Richtung mit 0,05 mV s-1; 
Einschübe: vergrößerte Darstellung des kathodischen bzw. transpassiven Bereiches;  
a = Rhodococcus opacus, b = Lactobacillus fermentum, c = Citrobacter freundii, d = 
Arthrobacter spec., e = Enterobacter aerogenes, f = ohne EPS [87]. 
 
Der beobachtete inhibierende Einfluss der Pseudomonas-EPS unter aeroben Bedingungen 
stimmt mit anderen Berichten von Biofilmen oder EPS von Pseudomonaden überein, die 
ebenfalls einen inhibierenden Einfluss auf die Korrosion beschrieben haben [83, 84]. Gleiches 
gilt für die EPS von Lactobacillus fermentum [98]. Da bislang keine ausreichenden 
Informationen über die chemische Zusammensetzung der EPS vorliegen, wären weitere 
Interpretationsversuche hier allerdings reine Spekulation. 
Abb. 10-8 bis Abb. 10-10 zeigen die i-U-Kurven von unlegiertem Stahl in EPS-haltigen 
Lösungen. Auch hier wird der transpassive Durchbruch durch den EPS-Zusatz leicht zu 
höheren Potentialen verschoben. Die kathodischen Stromdichten werden hingegen nicht oder 
nur geringfügig beeinflusst. Zwischen den verschiedenen kommerziellen EPS sind dabei 
keinerlei Unterschiede auszumachen, ausgenommen wiederum das Xanthan in hoher 
Konzentration. Eine stärkere Differenzierung ergibt sich in Gegenwart der bakteriellen EPS. 
Die i-U-Kurven in Gegenwart der EPS von Desulfovibrio vulgaris und Lactobacillus 
fermentum zeigten hierbei allerdings eine sehr große Übereinstimmung. 
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Abb. 10-8: Stromdichte-Potential-Kurven von unlegiertem Stahl in 0,2 M K2SO4 mit Zusatz 
von Alginat in div. Konzentrationen; Aufnahme in anodischer Richtung mit 0,05 mV s-1 [87]. 
 
 
Abb. 10-9: Stromdichte-Potential-Kurven von unlegiertem Stahl in 0,2 M K2SO4 mit Zusatz 
von Xanthan in div. Konzentrationen; Aufnahme in anodischer Richtung mit 0,05 mV s-1 [87]. 
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Abb. 10-10: Stromdichte-Potential-Kurven von unlegiertem Stahl in 0,2 M K2SO4 mit Zusatz 
von EPS verschiedener Herkunft (0,0067%); Aufnahme in anodischer Richtung mit  
0,05 mV s-1 [87]. 
 
10.3.5 EPS-Einfluss auf die Zellanheftung von Schadorganismen 
 
Die vorhergehenden Abschnitte haben gezeigt, dass die größte Wirkung von EPS gegen 
mikrobiell beeinflusste Korrosion wohl hauptsächlich aus einer Verminderung der 
Zelladhäsion herrühren kann. Von besonderem Interesse ist somit die Anzahl der auf der 
Oberfläche fest adsorbierten sessilen Zellen, da diese als Keime für die Biofilmbildung 
fungieren. Eine sehr verbreitete Methode, um die Zellen unzweifelhaft zu markieren und so 
zwischen blanken und durch Zellen oder einen Biofilm besiedelten Oberflächen zu 
unterscheiden, stellt die Fluoreszenzfärbung und Fluoreszenzmikroskopie (FM) dar, wie sie in 
10.2.2 bereits beschrieben wurden. Um den Einfluss der EPS auf die Zellanheftung zu 
untersuchen, wurden Proben wie beschrieben mit DAPI eingefärbt und mittels FM untersucht. 
Die typischen FM-Abbildungen zeigen dann die adsorbierten Bakterienzellen als blaue Spots.  
Abb. 10-11 zeigt exemplarisch einige FM-Abbildungen von Proben, die mit DAPI angefärbt 
wurden und das unterschiedliche Verhalten von unlegiertem und hochlegiertem Stahl belegen. 
Da sich Reineisen wie der unlegierte Stahl verhält, werden hierzu keine Abbildungen gezeigt. 
Hierzu konnte gezeigt werden, dass Proben von Reineisen und C-Stahl nach einer 
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Auslagerung von 7 Tagen sowohl Bereiche hoher Fluoreszenzaktivität aufgrund anhaftender 
Zellen als auch schwarze und somit unbedeckte Bereiche aufweisen. Auch Proben, die erst 
nach einer längeren Auslagerungszeit von 14 Tagen untersucht wurden, zeigten noch 
unbedeckte Bereiche, die klar von den Bereichen mit Biofilm zu differenzieren waren. Auf 
diese Weise sollte zukünftig auch untersucht werden, wie Angriffsstellen der Korrosion mit 
der Zelladhäsion und der Biofilmbildung korrelieren. 
 
 
 
Abb. 10-11: Repräsentative fluoreszenz-mikroskopische Abbildungen (entsprechend 67 x 105 
µm) an Proben von unlegiertem Stahl (obere Hälfte) und korrosionsbeständigem Stahl 
(untere Hälfte) nach DAPI-Färbung. Einfluss der Auslagerungszeit in Desulfovibrio vulgaris 
enthaltendem Medium. Links: Proben, die der Lösung nach 7 Tagen entnommen worden 
waren. Rechts: Probe nach 14 Tagen der Lösung entnommen [87]. 
 
Im Unterschied zum unlegierten Stahl wiesen Proben des korrosionsbeständigen Stahles nach 
7 Tagen Tauchzeit bereits einen geschlossenen Biofilm auf. Die Zahl anheftender Zellen war 
hier zu hoch, um noch quantitativ bestimmt werden zu können. Für die Bewertung von EPS 
als Schutzschichten wird es im Weiteren daher notwendig sein, die Zelladhäsion in kürzeren 
Zeiten, z.B. wenigen Stunden, zu untersuchen. Dennoch zeigen die bisherigen 
7 Tage           14 Tage 
St37 
1.4301 
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experimentellen Ergebnisse bereits, dass ein System zum Studium von mikrobiell 
beeinflusster Korrosion erfolgreich etabliert werden konnte. Desulfovibrio vulgaris wird dabei 
als Modellorganismus für die Bewertung der Anwendbarkeit von EPS zur mikrobiell 
beeinflussten Korrosionsinhibition (MICI) eingesetzt. 
 
Um den Einfluss verschiedener EPS auf das Adhäsionsverhalten von Schadorganismen 
systematisch zu beurteilen, wurden Proben von 1.4301 zum Teil mit der EPS von D.vulgaris 
beschichtet, indem ein Tropfen der EPS-haltigen Suspension auf die Oberfläche aufgesetzt 
wurde. Nach dem Eintrocknen wurden die Proben dann einem Bakterien enthaltenden 
Medium ausgesetzt. Die exemplarischen fluoreszenzmikroskopischen Abbildungen zeigen 
deutlich, dass die Oberflächenbereiche, die mit EPS belegt sind, eine deutlich geringere Zahl 
adsorbierter Zellen aufweisen als die unbeschichteten Bereiche (Abb. 10-12).  
 
 
Abb. 10-12: Fluoreszenzmikroskopie an 1.4301 nach DAPI-Färbung; Probe zuvor teilweise 
mit EPS von D.vulgaris belegt und für 1 h in Suspension mit D.vulgaris ausgelagert; A: EPS-
belegter Bereich der Probe, B: Grenze bedeckt/unbedeckt, C: EPS-freier Bereich; blaue Spots 
zeigen Bakterienzellen, schwarze Flecken die unbedeckte Stahloberfläche [99]. 
 
Ein Einfluss der EPS von D.vulgaris auf die Zelladsorption auf 1.4301 wurde auch in AFM-
Untersuchungen beobachtet (Abb. 10-13). Auch in diesem Fall war die EPS durch Aufsetzen 
eines Tropfens der Suspension aufgebracht worden. Die Proben wurden dann der Bakterien 
enthaltenden Suspension für 5 Stunden ausgesetzt. Im linken Bild der Abb. 10-13 lassen sich 
die Bakterienzellen leicht in großer Zahl anhand ihrer charakteristischen Form und der 
typischen Dimensionen von 1-3 µm identifizieren. Das rechte Bild einer mit EPS belegten 
Probe zeigt hingegen im Vergleich hierzu nur eine geringe Anzahl adsorbierter Zellen. 
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Die Ergebnisse der Fluoreszenz- und Rasterkraftmikrokopie zeigen also, dass die Belegung 
mit EPS also offenbar zu einer Verminderung der Zellanheftung und somit der 
Biofilmbildung führen kann. Andererseits ist festzustellen, dass der beobachtete Effekt nur in 
kurzen Zeiträumen der Auslagerung, also wenigen Stunden, zu beobachten ist. Dennoch 
erscheint es sinnvoll zu untersuchen, warum EPS in der Lage sind, Oberflächenzustände zu 
bewirken, die für die Anheftung von Bakterien weniger attraktiv sind. Hierzu sollten auch 
Versuche mit reinen EPS-Bestandteilen, wie Kohlenhydraten, Proteinen, Phospholipiden oder 
Lipo-Polysacchariden, durchgeführt werden, die im Rahmen der hier zusammengefassten 
Arbeiten nicht möglich waren. Es ist zu erwarten, dass bei solchen Untersuchungen Parallelen 
zum Konzept der mikrobiellen Fußabdrücke identifiziert werden können, welches in der 
Einleitung zu diesem Kapitel beschrieben worden war. 
 
     
Abb. 10-13: AFM-Abbildungen an 1.4301 (Kontaktmodus, an Luft) nach Auslagerung in 
Medium mit D.vulgaris für 5 h; dargestellte Fläche: 50x50 µm; links: unbedeckte Probe, 
rechts: Probe zuvor mit D.vulgaris-EPS belegt [99]. 
 
Aufgrund der Feststellung einer zeitlich stark begrenzten Wirkung der EPS-Schicht auf die 
Zelladhäsion wurden Untersuchungen zur Haftung der EPS-Schicht auf der 
Substratoberfläche mittels Rasterkraftmikroskopie durchgeführt. Abb. 10-14 zeigt im oberen 
Bild eine typische, in Domänen ausgebildete EPS-Schicht, wie sie nach Adsorption der EPS 
und Trocknung der Probe beobachtet werden kann. Die Substratoberfläche ist offensichtlich 
nicht homogen bedeckt und bietet somit noch freie Metalloberfläche für die Anheftung von 
Bakterien. Wird diese Probe nun 24 Stunden in Wasser ausgelagert, so zeigt sich im unteren 
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Bild der Abb. 10-14, dass der größte Teil der EPS von der Substratoberfläche abgelöst wurde. 
Nach der Auslagerung erscheint die Substratoberfläche annähernd wie eine gänzlich 
unbedeckte Stahloberfläche nach der Probenvorbereitung durch Schleifen, es sind deutlich die 
Schleifriefen zu erkennen. Dennoch können diese Abbildungen nicht wirklich die 
vollständige Auflösung oder Desorption der EPS-Schicht beweisen. Vielmehr ist es 
wahrscheinlich, dass Rückstände einzelner Komponenten der EPS auf der Oberfläche 
verbleiben. Dies gilt es im Zusammenhang mit der tieferen Charakterisierung der EPS-
Zusammensetzung auch weiter mit spektroskopischen Methoden zu untersuchen. 
 
   
 
Abb. 10-14: AFM-Abbildungen an 1.4301 nach Belegung mit EPS von D.vulgaris ohne 
weitere Behandlung; oben: nach EPS-Aufbringung und Trocknung, unten: nach 24 h in 
Wasser [99]. 
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Abb. 10-15: AFM-Abbildungen an 1.4301 nach Belegung mit Poly-L-Lysin / EPS von 
D.vulgaris / Poly-L-Lysin; oben: nach Belegung und Trocknung, unten: nach 24 h in Wasser 
[99]. 
 
Ein wesentliches Ziel für die Anwendung von EPS zur Verminderung der Anheftung von 
Schadorganismen muss es also sein, die Stabilität der EPS-Schicht zu erhöhen. Um dies zu 
erreichen, wurden verschiedene Fixierungsmethoden getestet. Grundidee war es dabei, das 
Ausmaß der Abstoßung zwischen der typischerweise poly-anionischen EPS und der 
Metalloberfläche durch Anwendung poly-kationischer Substanzen zu minimieren. Dieser 
Einfluss wird in der Literatur auch als wesentlicher Einflussfaktor der Zelladhäsion oder 
Zelldesorption diskutiert [100]. Ein stabilisierender Effekt einer Vorbehandlung mit der poly-
kationischen Substanz Poly-L-Lysin (PLL) auf die EPS-Schicht kann dann festgestellt 
werden, wenn PLL in Sandwichform um die EPS gelegt wird, also PLL zunächst als Primer 
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aufgebracht wird, dann mit EPS belegt wird und schließlich die EPS wieder mit PLL zur 
Fixierung überdeckt wird. Hierzu zeigt Abb. 10-15 erneut den Vergleich zwischen der Probe 
nach Aufbringung der Schichten und Trocknung (oberes Bild) und einer Probe nach 24-
stündiger Auslagerung in Wasser (unteres Bild).  
Es ist deutlich zu erkennen, dass auch nach der Wasserauslagerung noch eine Schicht auf der 
Oberfläche vorhanden ist, auch wenn sich deren Struktur durch die Auslagerung verändert 
hat. Ob diese Schicht noch EPS enthält oder eine reine PLL-Schicht ist, sollte ebenso 
Gegenstand weiterer Untersuchungen sein wie die Frage des Einflusses der Lysin-Schichten 
auf die Zelladhäsion. 
Wird PLL nur als Primer oder Haftvermittler für die EPS-Schicht eingesetzt, so löst sich der 
größte Teil der Schicht bei der Wasserauslagerung ab. Auch eine Behandlung der EPS mit 
Glutaraldehyd zur Fixierung durch Vernetzung führte nicht zu einer Verbesserung der 
Stabilität der EPS-Schicht. 
 
10.4 Schlussfolgerungen und Ausblick 
 
Ziel der beschriebenen weiterhin laufenden Arbeiten ist es, EPS zu finden, die in der Lage 
sind, als nanoskalige Biopolymerfilme die Adhäsion von Bakterienzellen auf der 
Metalloberfläche zu verhindern. Hierzu wurden EPS verschiedener Bakterienstämme 
gewonnen, aufgereinigt und mit spektroskopischen Methoden analysiert. In allen Fällen war 
der Anteil an Proteinen klein gegenüber dem Gehalt an Kohlenhydraten und Uronsäuren, 
allerdings verbleibt jeweils noch eine große Fraktion mit unbekannter Zusammensetzung. Die 
Rücklösung gefriergetrockneter EPS führte zu Suspensionen mit heterogener 
Partkelgrößenverteilung. Typische Zetapotentiale lagen dabei im Bereich von -12 mV. 
Nicht alle EPS erwiesen sich gegen den mikrobiellen Abbau durch D.vulgaris als beständig, 
einige können offensichtlich als Nährstoff dienen und somit nicht als stabile Schutzschicht 
eingesetzt werden. 
Eine eigene korrosive Wirkung der EPS auf Reineisen und unlegierten Stahl konnte im Falle 
von Desulfovibrio vulgaris und Desulfovibrio indonesiensis festgestellt werden, während die 
Materialien durch die EPS von Desulfovibrio alaskensis keine Schädigung erfuhren. Die 
stärkere Korrosionswirkung von Desulfovibrio indonesiensis stimmt dabei mit den von Beech 
et al. beschriebenen Beobachtungen überein [40]. Aufgrund dieser Ergebnisse sollten die EPS 
von Desulfovibrio alaskensis ein Potential für die Korrosionsinhibition durch Biopolymere 
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mitbringen, so dass sie in zukünftigen Untersuchungen stärker in den Blick genommen 
werden sollen. 
Dennoch sollte untersucht werden, ob auch EPS mit einer gewissen Eigenkorrosivität in 
Kompositschichten, z.B. im Verbund mit kommerziellen EPS, so eingesetzt werden können, 
dass kein direkter Kontakt zur Metalloberfläche besteht. 
Die bisherigen elektrochemischen Untersuchungen mit EPS unter aeroben Bedingungen 
haben gezeigt, dass die Sauerstoffreduktion an hochlegiertem Stahl nur durch wenige 
Substanzen beeinflusst wird, so die EPS von Pseudomonas cichorii, Pseudomonas flava, 
Rhodococcus opacus und Lactobacillus fermentum. Unter den betrachteten kommerziellen 
Substanzen zeigte nur Xanthan in hoher Konzentration einen Einfluss, der durch einen 
signifikanten Anstieg der Viskosität im Vergleich zum reinen Elektrolyten erklärt werden 
kann. Der transpassive, anodische Durchbruch bei hohen Potentialen wird hingegen durch die 
meisten untersuchten Substanzen beeinflusst. Eine gewisse inhibierende Wirkung kann somit 
abgeleitet werden. Die elektrochemischen Daten zum Verhalten unter freien 
Korrosionsbedingungen (Massenverlust, Polarisationswiderstand) zeigen hingegen keinen 
bedeutsamen Einfluss der untersuchten Substanzen. Eine weitere Bewertung wird hier im 
Zuge von Untersuchungen zur Wirkung von SRB unter anaeroben Bedingungen gewonnen 
werden können. 
Zur Wirkung von EPS auf die Zellanheftung von Schadorganismen konnte gezeigt werden, 
dass die Adhäsion von D.vulgaris durch die Anwesenheit einer EPS-Schicht von D.vulgaris 
beeinflusst wird. Die Zahl adsorbierter Zellen erwies sich als signifikant kleiner als auf der 
unmodifizierten Stahloberfläche. Dieser Einfluss ist zeitlich allerdings sehr begrenzt, was auf 
die schlechte Haftung der EPS-Schicht zurückgeführt werden konnte. Eine Stabilisierung der 
EPS-Schicht durch Anwendung von Haftvermittlern oder Fixierungsmitteln konnte noch nicht 
endgültig erreicht werden. Nur im Falle von Poly-L-Lysin konnte eine Stabilisierung 
beobachtet werden, wenn dieses sowohl vor als auch nach der EPS-Adsorption aufgebracht 
wurde. 
Höchstwahrscheinlich spielen bei der Minderung der Adhäsion von Mikroorganismen nur 
bestimmte funktionelle Gruppen der chemisch hochkomplexen EPS wie Carboxyl- oder 
Glucuronsäurereste eine entscheidende Rolle, wie sie nachweislich auch bei der Anheftung 
von EPS an eisenhaltigen Oberflächen zum Tragen kommen. Durch die Komplexierung von 
Auflösungsprodukten wie Eisenionen kann mittels dieser funktionellen Gruppen vermutlich 
auch die positive Chemotaxis von Mikroorganismen ausgeschaltet und damit die  Anheftung 
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von Schadorganismen (Biofilmbildung) deutlich verringert werden. Somit erscheint der 
Einsatz lebender Biofilme bzw. ihrer kompletten EPS nicht als zwingend nötig. Hierzu sollten 
weitere Grundlagenuntersuchungen durchgeführt werden. Daher sollen in einem neu 
bewilligten Forschungsvorhaben in den kommenden Jahren Cyclodextrine, Phospholipide, 
bakterielle EPS und weitere noch zu identifizierende biogene Substanzen als Grundlagen für 
ein innovatives Schutzkonzept für Metallwerkstoffe gegen Biokorrosion wie auch abiotische 
Korrosion untersucht werden. 
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11 Zusammenfassende Schlussfolgerungen 
 
Mit einem stark interdisziplinären Ansatz wurden in umfassenden Arbeiten in der 
Arbeitsgruppe Korrosion am Karl-Winnacker-Institut der DECHEMA e.V., die in der 
vorliegenden Arbeit beschrieben werden, aus der Verbindung von chemischer 
Nanotechnologie und Materialwissenschaften heraus neue Ansätze zur Entwicklung 
neuartiger Korrosionsschutzschichten für Metalle entwickelt und verfolgt. Unter Nutzung 
innovativer nanotechnologischer Konzepte wurden hierbei zum einen oxidische Nanopartikel 
zur Erzeugung und Modifizierung anorganischer Überzüge eingesetzt, zum anderen wurden 
nanoskalige Polymerfilme als selbstorganisierende Haftvermittlerschichten sowie als biogene 
Schutzschichten gegen mikrobielle Korrosionsprozesse untersucht. 
 
Im Bereich der anorganischen Überzüge wurden Nanopartikel zur Erzeugung anorganischer 
Schutzschichten verwendet. Mit der Fokussierung auf rein anorganische Schichtsysteme 
gehen diese Arbeiten im Schwierigkeitsgrad deutlich über bisherige Ansätze zur Erzeugung 
organisch-anorganischer Hybridschichten hinaus, da rissfreie, dichte Schichten  hier 
wesentlich schwieriger zu erzielen sind. In den beschriebenen Arbeiten konnte jedoch die 
hohe Sinteraktivität der Nanopartikel dahingehend genutzt werden, dass bei möglichst 
niedrigen Temperaturen eine Verdichtung zu einer schützenden Deckschicht möglich war.  
 
Auf Aluminiumwerkstoffen konnte zunächst gezeigt werden, dass über die Sol-Gel-Technik 
sowohl aus polymeren als auch aus partikulären Solen gut haftende Schichten abgeschieden 
werden können. Die Schichten erwiesen sich als recht hart, transparent, rissfrei und wiesen 
eine gute Unterwanderungsbeständigkeit auf. In ersten Versuchen konnte auch gezeigt 
werden, dass die Schichtbildung durch Elektrophoretische Abscheidung aus Nanopartikel-
Dispersionen einen weiteren viel versprechenden Weg darstellt. Hierzu konnten weiterhin 
erste Ansätze zur Herstellung geeigneter Mischoxidpartikel und deren 
Oberflächenmodifizierung entwickelt werden. 
 
Diese grundlegenden Ansätze stellten die Basis für weitere intensive Untersuchungen 
bezüglich Nanopartikel-basierter Schutzschichten für Magnesiumwerkstoffe dar. Dabei 
konnten durch Tauchbeschichtung, Aufstreichen und Elektrophoretische Abscheidung aus 
wässrigen Nanopartikel-Dispersionen wie auch aus partikulären Solen dünne, transparente 
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und rissfreie Schichten auf den Magnesiumwerkstoffen AZ31 und AZ91 aufgebracht werden. 
Diese konnten bereits im Bereich von 200°C bis 300°C thermisch konsolidiert werden. Eine 
Schichtdicke oberhalb von 1 µm war dabei zunächst nur über die elektrophoretische 
Abscheidung zu erzielen. Durch umfangreiche elektrochemische Untersuchungen an den 
Schichten konnte gezeigt werden, dass diese zwar eine mit der Schichtdicke zunehmende 
Barrierewirkung entfalten, diese sich jedoch nicht als langzeitstabil erwies. Daher wurden in 
einem weiteren Schritt die Dispersionsschichten mit Schichten aus polymeren Solen zu einem 
neuen Schichtsystem kombiniert. Aufgrund ihres sauren Charakters können polymere Sole 
nicht direkt auf Magnesiumwerkstoffe aufgetragen werden. Wird jedoch die 
Dispersionsschicht als Grundierung verwendet, sind auch polymere Sole nutzbar. Vorteile des 
dabei erzeugten Schichtverbundes liegen in einer verbesserten Korrosionsschutzwirkung 
durch größere Verdichtung sowie in der Möglichkeit des Einbaus von im Sauren löslichen 
Seltenerdverbindungen als Korrosionsinhibitoren in das Schichtsystem. Auf dieser Basis 
konnte ein neuartiges mehrlagiges Schichtsystem mit einer Gesamtdicke von 1,5 µm erzeugt 
werden, welches über eine stark verbesserte Langzeitstabilität verfügt. 
 
Als weitere Anwendung Nanopartikel-basierter Schichten stand die Entwicklung einer neuen 
Methode zur Reparatur technischer Emaillierungen im Fokus der vorliegenden Arbeiten. 
Auch hier sollte über die Sol-Gel-Technik ein mehrschichtiges System aufgebaut und bei 
möglichst geringer Temperatur verdichtet werden können, um erstmals dem Email artgleiche 
Reparaturschichten erzeugen zu können. Über ein 7-Komponenten-Sol und die Anwendung 
lokaler Erwärmungsmethoden (IR-Strahlung, Induktion) gelang die Erzeugung von 
Haftschichten, die zu einem ersten Verschluss des Defektes und einem guten Verbund mit 
dem umgebenden Email führten. Auch hier konnte die Barrierewirkung durch ein 
mehrschichtiges System gesteigert werden, jedoch erwies sich die chemische Stabilität 
aufgrund des hohen Bor- und Alkalianteiles in der Schicht zunächst als unzureichend. Ein 
Sol-Gel-System auf Basis von SiO2/ZrO2 zeigte aufgrund des hohen Anteiles an Si-O-Zr-
Verknüpfungen hingegen eine wesentlich verbesserte Stabilität. Zur Erhöhung der 
Gesamtschichtdicke konnten weiterhin erste Ansätze auf Basis von Sol-Schlickersystemen 
entwickelt werden, die derzeit in einem Anschlussvorhaben weiter verfolgt werden. 
Aus diesen Arbeiten zu nanopartikulären Schichten auf Stahloberflächen hat sich jüngst ein 
weiterer Ansatz entwickelt, der derzeit in einem neuen Forschungsvorhaben verfolgt wird. 
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Hierbei sollen Sol-Gel-Schichten so gestaltet werden, dass sie für einen temporären 
Oxidationsschutz von Stählen im Formhärtprozess eingesetzt werden können. 
 
Neben der Erzeugung von anorganischen Überzügen konnten Nanopartikel in den 
vorgestellten Arbeiten auch erfolgreich zur Modifizierung von oxidischen Deckschichten 
(Anodisierschichten) eingesetzt werden. Die Modifizierung kann dabei nachträglich durch 
Infiltration der Nanopartikel in die Porenstruktur der Oxidschicht oder simultan durch 
elektrophoretische Abscheidung während des Oxidwachstums erfolgen. 
Der Weg der nachträglichen Einbringung von Nanopartikeln wurde beschritten, um ein neues 
Anodisierverfahren als Ersatz für das Chromsäureanodisieren zu entwickeln, welches sowohl 
zu einer guten Korrosionsresistenz wie auch zu guten Adhäsionseigenschaften führen sollte. 
Es konnte gezeigt werden, dass dieses Ziel auf Basis der etablierten Phosphorsäureanodisation 
bei veränderten Anodisierparametern erreicht werden kann. Hierbei wurden Poren mit einer 
Größe um 100 nm erzielt, die anschließend zum Teil durch Einbringung von Nanopartikeln 
verdichtet werden konnten, ohne die poröse Oberflächenstruktur vollständig einzuebnen. Am 
erfolgreichsten verlief die Imprägnierung dabei mit dem Einsatz kommerzieller Nanopartikel-
Dispersionen in einem einfachen Tauchprozess. Durch elektrochemische Untersuchungen wie 
auch einfache Korrosionstests konnte eine signifikante Steigerung der 
Korrosionsschutzwirkung nachgewiesen werden. Gleichzeitig haben Zug-Scher-Versuche 
gezeigt, dass auch die Adhäsionseigenschaften des neuen Schichtsystems mit denen der 
Chromsäureanodisation vergleichbar sind. Auf diesem Wege sollte nach einer weiteren 
Entwicklung im Rahmen noch laufender Arbeiten somit in Zukunft ein zur 
Chromsäureanodisation alternatives Verfahren zur Verfügung gestellt werden können. 
 
Ebenso wurde der simultane Einbau von Nanopartikeln in die im elektrischen Feld wachsende 
Oxidschicht untersucht, um Hartanodisierschichten auf Aluminiumwerkstoffen mit 
verbesserten Eigenschaften sowie selbstheilende Schutzschichten für 
Magnesiumknetlegierungen entwickeln zu können. Selbstheilende Schutzschichten stellen 
aktuell einen viel versprechenden Ansatz in der Forschung zu Korrosionsschutzschichten dar, 
zahlreiche Gruppen in Europa befassen sich derzeit mit dieser Thematik. Dabei werden 
allerdings in der Regel als Matrix organische Beschichtungssysteme oder organisch-
anorganische Hybridschichten verwendet. Der Ansatz der Einbringung in Oxidschichten ist 
hingegen mindestens in Europa einzigartig. Sowohl auf einer Magnesiumknetlegierung wie 
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auch auf Aluminiumlegierungen konnte gezeigt werden, dass ein Einbau von Nanopartikeln 
in die aufwachsenden Oxidschichten durch simultane elektrophoretische Abscheidung 
möglich ist. Hierzu ist ein Verfahren zu finden, welches den beiden konkurrierenden 
Prozessen Anodisation und EPD beiderseits gerecht wird. Je nach Elektrolyt sind die Partikel 
bzw. Nanokapseln durch eine geeignete Oberflächenmodifizierung den Gegebenheiten 
anzupassen. Auf diese Weise konnte auch in stark sauren Medien noch eine anodische 
Abscheidung von SiO2-Partikeln erreicht werden. Für die Erzielung der 
Selbstheilungsfunktion sind allerdings auf beiden Substraten noch weitere intensive 
Forschungsarbeiten erforderlich, die derzeit laufen. 
 
Im Bereich der dünnen Polymerfilme wurden zum einen Ansätze für quervernetzte organische 
Monoschichten als Haftvermittler und Korrosionsschutz auf Stahloberflächen untersucht. Es 
konnte gezeigt werden, dass sich auf passivierten Stahloberflächen durch einen einfachen 
Tauchprozess in wässrigen Lösungen definierte Monoschichten von Phosphonsäure-
Derivaten erzeugen lassen, die einer Selbstorganisation unterliegen. Verfügen diese Moleküle 
über eine polymerisierbare Kopfgruppe, wie z.B. Bithiophen, Terthiophen, so können sie 
unter bestimmten Bedingungen durch Elektropolymerisation miteinander zu einer 
zweidimensionalen Schicht eines leitfähigen Polymers vernetzt werden. Diese Erzeugung 
eines quasi 2-dimensionalen Polymerfilmes war in der Korrosionsliteratur bislang nicht 
beschrieben worden. Auf diese Weise konnte zum Teil eine Verbesserung des 
Korrosionsschutzes unter Lacksystemen erzielt werden, allerdings ist für eine technische 
Anwendung eine weitere Optimierung des Verfahrens und der einzusetzenden Verbindungen 
notwendig. 
 
Der zweite beschriebene Ansatz im Bereich der Polymerschichten basiert auf dem Einsatz 
biogener Substanzen als nanoskalige Polymerfilme zum Korrosionsschutz von Stählen, 
insbesondere auch gegen mikrobiell beeinflusste Korrosion. Hierzu wurden extrazelluläre 
polymere Substanzen verschiedener Mikroorganismen gewonnen und analysiert. Diese 
wurden dann auf ihre Schutzwirkung hin untersucht. Dabei können geeignete Biopolymere 
die Korrosionsreaktionen durchaus im Sinne einer Schutzwirkung beeinflussen. Eine 
besondere Bedeutung wird anhand der dargestellten Resultate jedoch dem Einfluss der 
nanoskaligen Biopolymerfilme auf die Anheftung von Schadorganismen zugeschrieben. So 
konnten signifikant verminderte Belegungen einer mit EPS vorbehandelten Stahloberfläche 
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durch Bakterien nachgewiesen werden, jedoch erwies sich der Einfluss nicht als 
langzeitstabil. Da vermutlich nur bestimmte funktionelle Gruppen der komplexen 
Biopolymere bei der Minderung der Adhäsion von Mikroorganismen eine Rolle spielen, 
sollen in einem neuen Forschungsvorhaben nunmehr spezielle Substanzklassen, wie z.B. 
Cyclodextrine oder Phospholipide, verstärkt in den Blick genommen werden. Durch die 
Komplexierung von Eisenionen bei der Korrosion kann mit diesen Substanzen vermutlich 
auch die positive Chemotaxis von Mikroorganismen ausgeschaltet und damit die 
Zellanheftung von Schadorganismen, somit letztlich die mikrobiell beeinflusste Korrosion, 
deutlich verringert werden. 
 
Durch alle dargestellten Ansätze konnten aus einer Verbindung von chemischer 
Nanotechnologie, Materialwissenschaften und Oberflächentechnik heraus vollkommen neue 
Wege zum Korrosionsschutz von Metallen aufgezeigt werden, die deutlich über den Stand der 
Literatur hinausgehen. Mit diesen Ansätzen und der damit verbundenen Fokussierung auf 
anorganische Schichtsysteme als Alleinstellungsmerkmal konnte sich die Arbeitsgruppe 
Korrosion am Karl-Winnacker-Institut der DECHEMA e.V. als eine der führenden 
Arbeitsgruppen auf europäischer Ebene im Bereich der Korrosionsschutzschichten etablieren, 
was sich auch in der Wahl des Autors der vorliegenden Schrift zum Co-Chairman der 
Working Party Coatings der Europäischen Föderation Korrosion ausgedrückt hat. Die 
beschriebenen Arbeiten belegen eindeutig, dass die innovativen Ansätze zur Erzeugung 
nanopartikulärer Schichtsysteme oder nanoskaliger Polymerfilme ein hohes Potenzial haben, 
zukünftig zu verbesserten Schutzschichtsystemen beitragen zu können. 
